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Cap´ıtulo 1
Introduccio´n
En este cap´ıtulo se presenta el estudio de la plasticidad incipiente a escala nanome´tri-
ca planteado a lo largo de la tesis. Se explica co´mo la presencia de defectos puede
controlar las propiedades meca´nicas, tanto a escala macrosco´pica como a escala mi-
crosco´pica. Se introduce la te´cnica de la indentacio´n para la caracterizacio´n meca´nica
de una muestra. En particular se trata la nanoindentacio´n con el microscopio de
fuerzas ato´micas como herramienta adecuada para estudiar las propiedades meca´nicas
en la escala nanome´trica, tanto para caracterizacio´n superficial como para la obten-
cio´n de las curvas de fuerza vs penetracio´n. Finalmente, se presentan algunos de los
principales trabajos publicados hasta la fecha sobre el problema de las propiedades
meca´nicas en la escala nanome´trica en superficies, para enmarcar el trabajo que se
ha desarrollado en la tesis doctoral.
Introduccio´n
Las propiedades meca´nicas de los so´lidos a escala macrosco´pica esta´n ı´ntimamente rela-
cionadas con la estructura ato´mica del material. Para comprender el comportamiento meca´nico
de un material, especialmente en el estadio de la plasticidad incipiente, es necesario estudiar la
respuesta a nivel ato´mico y su comportamiento colectivo ante el est´ımulo de una fuerza externa.
Gracias al ra´pido y continuo desarrollo de la Ciencia de Materiales y de la Nanotecnolog´ıa,
los materiales y los dispositivos tienen una funcio´n extraordinariamente espec´ıfica. En el campo
de la Nanotecnolog´ıa, la tendencia actual es la de crear dispositivos de taman˜o cada vez ma´s
reducido como ocurre en el campo de la micro o nano-electro´nica. De esta manera, adema´s de
la mejor ocupacio´n del espacio, se obtienen dispositivos ma´s ra´pidos y eficientes.
Las propiedades de los materiales nanome´tricos despiertan un gran intere´s en los u´ltimos
an˜os ya que, frecuentemente, los volu´menes pequen˜os se comportan de manera diferente de lo
que lo hacen sus homo´logos en la escala macrosco´pica. Las propiedades f´ısicas y qu´ımicas de la
materia pueden cambiar cualitativamente a escala nanome´trica. Esto es debido a que los efectos
de escala (algunos de ellos cua´nticos) u´nicamente se ponen de manifiesto cuando el taman˜o
es nanome´trico, casi ato´mico, y no a nivel macrosco´pico. As´ı, la conductividad ele´ctrica, la
elasticidad, la reactividad, entre otras propiedades, se comportan de manera diferente de lo que
lo hacen las mismas magnitudes en la escala macrosco´pica.
La motivacio´n en comprender las propiedades meca´nicas de volu´menes nanome´tricos esta´ jus-
tificada en buena parte por el amplio desarrollo en el campo de las la´minas delgadas y de los
materiales nanoestructurados. Un ejemplo de dispositivo de reducidas dimensiones en el que las
propiedades meca´nicas de la superficie cobran especial relevancia son los MEMS o NEMS (mi-
croelectromechanical o nanoelectromechanical systems). Estos te´rminos se refieren a dispositivos
electro´nicos micro o nanosco´picos con una funcio´n meca´nica.
En la fabricacio´n de los dispositivos se utilizan materiales de tipo conductor, meta´lico, ais-
lantes, cera´micos, etc., para crear los circuitos necesarios para su funcionamiento. Dado que son
materiales con una estructura ato´mica tan desigual, las propiedades f´ısicas de cada uno son muy
diferentes. A lo largo del trabajo desarrollado en el transcurso de esta tesis se han estudiado las
propiedades meca´nicas a escala nanome´trica de un metal, el oro, y de un aislante, el dio´xido de
titanio. Se han estudiado los procesos iniciales de deformacio´n y se han comparado las diferencias
cualitativas de un material y de otro.
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1.1 Relacio´n entre la propiedades meca´nicas en el volumen y los defectos
1.1. Relacio´n entre la propiedades meca´nicas en el volumen y
los defectos
Al tratar las propiedades meca´nicas de un so´lido es imprescindible introducir el concepto
de defecto, ya que son e´stos los que realmente determinan el comportamiento meca´nico de un
material. Un defecto cristalino es la regio´n del cristal en donde las posiciones ato´micas difieren
de las del cristal perfecto. Se sabe que los defectos no influyen u´nicamente en el comportamiento
meca´nico sino que tambie´n actu´an sobre las propiedades f´ısicas macrosco´picas de los materiales
en general [1]. Por ejemplo los centros de color o centros F, que son vacantes de un catio´n con
un electro´n atrapado en su interior, modifican las propiedades o´pticas del material [2].
Los defectos no so´lo influyen en las propiedades meca´nicas a cualquier escala, sino que en
algunos casos incluso las pueden controlar. Controlando los defectos en el material, tipo de
defecto, proporcio´n, distribucio´n, etc. se podra´ controlar en buena medida la respuesta meca´nica
de un material.
1.1.1. Dislocaciones en el volumen
Desde el punto de vista de las propiedades meca´nicas, las dislocaciones en el volumen de un
so´lido cambian dra´sticamente el comportamiento pla´stico del mismo [3].
La nucleacio´n de una dislocacio´n se puede explicar de forma simplificada de la siguiente
manera. Cuando se aplica una fuerza sobre la superficie de un material, a medida que la tensio´n
aumenta, el valor de la tensio´n de cizalla resuelta (sobre un plano y una direccio´n de desliza-
miento) alcanza el valor de la tensio´n de cizalla ideal necesario para deslizar un plano sobre
otro. En ese momento, los a´tomos que pertenecen al plano de deslizamiento y que esta´n bajo la
proyeccio´n del a´rea de contacto entre punta y muestra, deslizan cambiando su posicio´n ato´mica
a otra equivalente. En el momento de creacio´n de la dislocacio´n, se rompen los enlaces de los
a´tomos con sus vecinos para inmediatamente crear otros con los nuevos vecinos ato´micos. La
l´ınea que encierra el a´rea de los a´tomos que han deslizado, es la l´ınea de la dislocacio´n. El vector
de Burgers viene dado por el desplazamiento ato´mico. La nucleacio´n de dislocaciones puede
considerarse como un mecanismo para liberar la tensio´n ela´stica que existe en alguna regio´n del
cristal.
Gracias a la presencia de las dislocaciones y a su movimiento en un material volu´mico, un
cristal presenta un l´ımite ela´stico o´rdenes de magnitud inferior al valor teo´rico. Por el contrario
estudios experimentales de dicho l´ımite para materiales con dimensiones nanome´tricas, resultan
en valores muy superiores a los de los materiales masivos equivalentes [4, 5]. La ausencia de
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dislocaciones y de defectos en un volumen tan reducido origina una dureza inusualmente elevada
respecto a la del material masivo, rico en defectos. Esto es debido a que el mecanismo de
deformacio´n de una estructura nanome´trica pobre en defectos esta´ dado por la nucleacio´n de
dislocaciones y no por el movimiento de las mismas como ocurre en el caso de los materiales
masivos en donde la densidad de defectos existentes previamente en el material es elevada.
Dada la importancia de los defectos, se puede conseguir que las propiedades meca´nicas en el
volumen del material se modifiquen mediante distintos tratamientos que controlen la presencia
de defectos. Por ejemplo, con la deformacio´n repetitiva de un material, se generan numerosas
dislocaciones que pueden interaccionar entre ellas y bloquear su movimiento, endureciendo el
material. A este proceso se le denomina endurecimiento por deformacio´n.
Otra forma conocida de endurecer el material es mediante la te´cnica de templado. El metal
se enfr´ıa ra´pidamente despue´s de calentarlo, por lo que los defectos en el interior del material
se “congelan” a temperatura ambiente. La densidad de defectos a altas temperaturas es mayor
de lo que lo es a baja temperatura. De este modo, la densidad de defectos es mucho mayor
que si se hubiera dejado enfriar gradualmente, por lo que el metal as´ı tratado es ma´s duro. Las
dislocaciones en el material templado interaccionan entre ellas y con los otros defectos existentes
(vacantes, intersticiales, etc) quedando inmovilizadas y, por tanto, endureciendo el material [3].
1.1.2. Efecto Hall-Petch
Las propiedades meca´nicas de los materiales policristalinos son diferentes de las de los
monocristales. Se puede afirmar de forma general que un policristal meta´lico es ma´s duro que en
forma de monocristal como consecuencia de la presencia de fronteras de grano que bloquean el
movimiento de las dislocaciones. Esto es debido en buena medida, a que las fronteras de grano
actu´an como barreras para el movimiento de las dislocaciones. De hecho, un me´todo para en-
durecer un material policristalino es la reduccio´n del taman˜o de grano, aumentando as´ı el area
de las fronteras de grano y por tanto las barreras del movimiento de las dislocaciones [6,7]. E´ste
es el denominado comportamiento de Hall-Petch.
Por otro lado, se ha propuesto tambie´n que las fronteras de grano actu´an como centros de
nucleacio´n para las dislocaciones [8], dando lugar en algunos casos a una reduccio´n en el l´ımite
ela´stico [9].
Otro efecto relacionado con la reduccio´n extrema del taman˜o de grano da lugar al llamado
efecto Hall-Petch inverso. Este efecto consiste en la reduccio´n de la dureza o del l´ımite ela´stico
cuando el taman˜o de grano es muy reducido. En el caso de materiales cera´micos, la reduccio´n
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del taman˜o de los granos puede dar lugar a una transicio´n de un comportamiento fra´gil a un
comportamiento du´ctil como consecuencia del deslizamiento de unos granos sobre otros [10,11].
1.1.3. La superficie como defecto
La superficie puede ser considerada como un defecto ya que limita la extensio´n del volumen
y rompe la periodicidad ato´mica. En este sentido la superficie tiene un papel relevante en la
determinacio´n de las propiedades f´ısicas de un material. La influencia de la presencia de la
superficie es especialmente relevante cuando el material posee un taman˜o nanome´trico, como
ya se ha mencionado anteriormente. Un ejemplo desde el punto de vista de las propiedades
electro´nicas de un material, es la aparicio´n de nuevos estados electro´nicos como consecuencia de
la presencia de la superficie en las cercan´ıas de la misma [12].
Uno de los principales objetivos del trabajo desarrollado en la tesis doctoral es el de investigar
cua´l es el papel que juega la superficie en la respuesta meca´nica del material a escala nanome´trica
y tambie´n el estudiar co´mo se modifican las propiedades meca´nicas cuando existe una elevada
densidad de defectos en la superficie.
1.1.4. Curvas de tensio´n vs deformacio´n
El comportamiento meca´nico de los materiales estructurales ha sido ampliamente estudiado
en ingenier´ıa. Este conocimiento ha aportado un gran desarrollo a la Ciencia de Materiales. Se
define como comportamiento meca´nico del material a la respuesta del material o a su deformacio´n
ante la accio´n de una fuerza externa aplicada. Normalmente se realizan ensayos de traccio´n o
de compresio´n uniaxial para obtener las curvas de tensio´n vs deformacio´n. Mediante su ana´lisis
se obtiene para´metros que definira´n las propiedades meca´nicas del material.
En la figura 1.1 se observan las curvas t´ıpicas de tensio´n vs deformacio´n para un material
du´ctil (rojo) y para un material fra´gil (azul) obtenidas por traccio´n uniaxial. La primera regio´n
de cada curva corresponde a una deformacio´n ela´stica en la que la relacio´n entre la tensio´n y
la deformacio´n suele ser lineal, segu´n la ley de Hooke. Si se retira la fuerza aplicada, antes de
sobrepasar la regio´n ela´stica, la deformacio´n del material desaparece. La pendiente de esta recta
es el valor del mo´dulo de Young o mo´dulo ela´stico, E. A partir de los puntos marcados como
l´ımite ela´stico comienza la regio´n pla´stica en la que la deformacio´n del material es permanente.
El material fra´gil se fractura para valores de la deformacio´n muy reducidos. Para el material
du´ctil, en la regio´n pla´stica justo antes de la fractura, la tensio´n puede aumentar debido a





























E = tan α
Figura 1.1: Curva de tensio´n vs deformacio´n para un material fra´gil (azul) y otro du´ctil (rojo). Los
l´ımites ela´sticos (representados mediante c´ırculos negros) separan las regiones de deforma-
cio´n ela´stica (reversible) y de deformacio´n pla´stica (permanente). El material fra´gil apenas
se deforma y aparece la fractura para deformaciones relativamente reducidas. El material
du´ctil sufre una gran deformacio´n antes de fracturarse. Para un valor de deformacio´n en
torno a 0.1 aparece la estriccio´n en la que la seccio´n del material se reduce progresivamente
hasta que finalmente se fractura.
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punto tiene lugar la estriccio´n (reduccio´n del a´rea debida a la deformacio´n del material) punto
a partir del cual el material se hace cada vez ma´s delgado hasta que finalmente se fractura.
1.2. Estudio de las propiedades meca´nicas mediante la te´cnica
de indentacio´n
En la escala micro o nanome´trica pueden pensarse diversos tipos de experimentos similares
a los experimentos macrosco´picos que dan lugar a las curvas de tensio´n vs deformacio´n. Una de
las formas ma´s adecuadas para el estudio de las propiedades meca´nicas a escala microsco´pica
es mediante la te´cnica de indentacio´n. En este me´todo el taman˜o del volumen explorado viene
determinado por el radio del indentador y por la profundidad de penetracio´n. Mediante esta
te´cnica se obtienen las curvas de fuerza vs penetracio´n de donde se extrae informacio´n sobre la
respuesta del material como consecuencia de las fuerzas aplicadas. Estas fuerzas son del orden
de centenas de nN o de µN.
La familia de ecuaciones que gobierna el campo de la elasticidad en las indentaciones es
del mismo tipo que las ecuaciones electromagne´ticas (ve´ase ape´ndice B), por lo que se puede
considerar que una punta esfe´rica funciona como una lente. La punta “proyecta” la fuerza
aplicada para “focalizar” la tensio´n ma´xima de cizalla en un punto del interior del material, a
cierta distancia de la superficie. Segu´n el modelo para el continuo propuesto por H. R. Hertz, la
distancia a la superficie del punto en donde se encuentra la ma´xima tensio´n de cizalla depende
del radio de la punta [13]. Es decir, es posible elegir el radio del indentador en funcio´n de la
profundidad dentro del material en donde se quieran estudiar las propiedades meca´nicas. Elegir
el radio de la punta es equivalente a elegir el radio de curvatura de la lente del cual dependera´ la
distancia focal de la lente. La fuerza con la que se presiona la superficie modula el valor ma´ximo
de la tensio´n de cizalla y la profundidad a la que se encuentra.
Esta idea se representa en la figura 1.2 realizada por simulaciones atomı´sticas. Se muestra una
representacio´n de una punta esfe´rica cuando se indenta una superficie de Cu(111). Se ilustran en
escala de color las tensiones inducidas a distintas profundidades por debajo de la superficie [14].
1.2.1. Curvas de fuerza vs penetracio´n
Las curvas de fuerza vs penetracio´n representan la respuesta o la deformacio´n del material
en funcio´n de la aplicacio´n de una fuerza externa sobre la superficie mediante un indentador de









Figura 1.2: Representacio´n de la distribucio´n de tensiones de von Misses inducidas por debajo de la
superficie por un indentador esfe´rico al aplicar una fuerza sobre una superficie de Cu(111).
La distribucio´n de tensiones es similar a la focalizacio´n de la luz a trave´s de una lente o´ptica.
Imagen tomada de la referencia [14].
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Figura 1.3: Curvas de carga y descarga obtenidas con un indentador. (a) carga y descarga aplicada en
funcio´n del tiempo. (b) carga aplicada en funcio´n de la penetracio´n en el material. Segu´n el
me´todo de Oliver y Pharr [21] se puede medir la dureza a partir de la pendiente de la curva
de descarga en el punto de carga ma´xima aplicada, Pmax.
como cuantitativa sobre las propiedades meca´nicas a escala microsco´pica o incluso nanosco´pica.
Las curvas de fuerza vs penetracio´n son el ana´logo microsco´pico ma´s comu´n de las curvas de
tensio´n vs deformacio´n obtenidas en la escala macrosco´pica.
Cuando el indentador es de taman˜o nanome´trico la deformacio´n inducida es tambie´n de
taman˜o nanome´trico. El volumen explorado es del orden de cien mil nano´metros cu´bicos. De esta
manera con las curvas de fuerza a escala nanome´trica se puede estudiar la respuesta meca´nica
a nivel ato´mico.
En la curva de fuerza vs penetracio´n, al igual que en las curvas de tensio´n vs deformacio´n,
tambie´n existen dos regiones diferenciadas: ela´stica y pla´stica. En la regio´n ela´stica el material
se deforma de manera reversible, y en la regio´n pla´stica, el material queda deformado perma-
nentemente. En varios materiales aparecen discontinuidades (o pop-ins) en la regio´n pla´stica de
las curvas de fuerza. Actualmente se acepta el hecho de que en los metales las discontinuidades
son debidas a la nucleacio´n de dislocaciones como consecuencia de la tensio´n aplicada [15–20].
El deslizamiento de los a´tomos para crear una dislocacio´n es lo que da lugar a un aumento
repentino de la penetracio´n y que se refleja en las curvas de fuerza vs penetracio´n como una
discontinuidad abrupta.
1.2.2. Te´cnicas experimentales de indentacio´n
Indentadores cla´sicos
El me´todo tradicional de indentacio´n implica la aplicacio´n de una fuerza con un indentador
de geometr´ıa conocida en la superficie de un material mientras que se registra la carga aplicada
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sobre el indentador, el desplazamiento dentro de la superficie y el tiempo en el que transcurre
el experimento. Normalmente los datos se adquieren durante un ciclo completo de carga y de
descarga.
En la figura 1.3 (a) puede verse de manera esquema´tica un ciclo de carga y descarga en
funcio´n del tiempo realizado durante una indentacio´n. Y en el panel (b) se observa la gra´fica de
carga vs profundidad de penetracio´n despue´s de hacer una medicio´n. Pmax es la carga ma´xima
aplicada, hmax es la ma´xima profundidad de penetracio´n, h es la profundidad de la penetracio´n
despue´s de la descarga, hs la profundidad correspondiente a la tangente de la curva del inicio de
la descarga, y S es la rigidez.
Uno de los factores que tiene una mayor influencia en las medidas de las propiedades del
material es la geometr´ıa de la punta del indentador. Existen diferentes tipos de geometr´ıas:
piramidales (las ma´s comunes son las de Berkovich), esfe´ricas, cube-corner y co´nicas [6]. El
material comu´nmente ma´s utilizado en los indentadores es el diamante, ya que su alta dureza y
mo´dulo de elasticidad minimizan la contribucio´n del material del indentador en la medicio´n.
Los datos de descarga normalmente se analizan de acuerdo al modelo de Oliver y Pharr para
la deformacio´n pla´stica [21]. Aplicando este modelo se determina la dureza, H, y el mo´dulo de
young o de elasticidad, E.
Indentaciones utilizando un microscopio de fuerzas ato´micas
El microscopio de fuerzas ato´micas (AFM) es uno de los instrumentos que se usa en la
realizacio´n de nanoindentaciones y permite una mayor resolucio´n tanto en la fuerza (∼ nN)
como en el desplazamiento (∼ nm).
Desde la invencio´n del AFM en 1986 por Binnig, Quate y Gerber [22], el AFM se ha uti-
lizado ampliamente como herramienta para diversas aplicaciones. En 1989 varios grupos de
investigacio´n desarrollaron una configuracio´n del AFM que permite la medida experimental de
fuerzas con una resolucio´n de hasta 1 nanonewton (nN). Esta funcio´n se realizo´ tanto un entorno
ambiental [23] como en un entorno l´ıquido [24, 25]. El AFM permite estudiar las propiedades
nanomeca´nicas de la muestra y las interacciones existentes entre la punta y la muestra. Desde
entonces se utiliza de forma comu´n el AFM para el estudio de las propiedades meca´nicas de los
materiales a escala nanome´trica mediante la te´cnica de la nanoindentacio´n [16,26–28].
Gracias a la te´cnica de la nanoindentacio´n, el AFM permite el estudio del comportamiento
ela´stico y pla´stico de un material, adema´s de la determinacio´n experimental directa de magni-
tudes que describen el comportamiento meca´nico como son por ejemplo la dureza del material,
el l´ımite ela´stico, el mo´dulo de Young, etc. Esta te´cnica proporciona acceso experimental a la
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influencia que los efectos de taman˜o puedan ejercer sobre las propiedades meca´nicas del material
en la escala nanome´trica.
Una de las principales ventajas del uso del AFM respecto de otras te´cnicas es que permite la
observacio´n directa de los efectos creados sobre la superficie como consecuencia de la indentacio´n
usando para ello la misma punta con la que se indenta. Se pueden tomar ima´genes de la superficie
y observar las terrazas creadas y otros tipos de defectos creados sobre la superficie despue´s
de indentar [28–30]. De este modo, los estudios mediante la nanoindentacio´n en materiales
cristalinos se puede emplear para caracterizar la nucleacio´n de dislocaciones en los estadios
iniciales de la deformacio´n pla´stica [31].
Dado que esta te´cnica experimental es la herramienta principal utilizada, en el apartado 2.1
del cap´ıtulo 2 se explica detalladamente el funcionamiento del AFM y las distintas partes que
lo componen.
1.3. Propiedades meca´nicas en superficies
Como ya se ha indicado, en la actualidad la importancia de la superficie cobra cada vez ma´s
relevancia debido a que los dispositivos reducen su taman˜o constantemente. En el caso particular
de la Nanotecnolog´ıa los taman˜os de las estructuras con las que se trabaja quedan dentro de
la nanoescala. Cuando un dispositivo reduce su taman˜o, la relacio´n superficie-volumen aumenta
de tal manera que la relacio´n superficie-volumen se incrementa. En este caso el peso que la
superficie adquiere se acrecenta por lo que se vuelve indispensable el estudiar co´mo e´sta puede
afectar a las propiedades f´ısicas de los materiales. Adema´s, algunos feno´menos f´ısico-qu´ımicos
tienen lugar exclusivamente en la superficie, como son por ejemplo la cata´lisis, la corrosio´n, el
crecimiento de materiales capa a capa, etc. Por tanto, el estado de la superficie puede tener un
gran peso en el control de dichas propiedades.
Se sabe desde hace tiempo que, en ciertos casos, la superficie puede jugar un papel funda-
mental en las propiedades meca´nicas de un material, incluso aunque e´ste posea una baja relacio´n
superficie-volumen [32]. Para estudiar las propiedades meca´nicas de la superficie la te´cnica ex-
perimental ma´s adecuada es la de la nanoindentacio´n. Cuando se realizan nanoindentaciones
se exploran volu´menes con una profundidad de penetracio´n nanome´trica. La sen˜al viene dada
principalmente por la respuesta de la regio´n cercana la superficie. De este modo, la informacio´n
que la nanoindentacio´n proporciona esta´ ı´ntimamente relacionada con las propiedades f´ısicas de
la superficie. A lo largo del trabajo desarrollado en la tesis doctoral se han realizado nanoin-
dentaciones con la punta del AFM.
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1.3.1. Defectos en superficies y propiedades meca´nicas a escala nanome´trica
Aplicabilidad del Modelo de Hertz
La regio´n ela´stica de las curvas de fuerza obtenidas mediante la te´cnica de nanoindentacio´n
se ha estudiado extensamente para diversos materiales tales como los metales, semiconductores,
o´xidos y haluros alcalinos [16, 27, 28, 33–36]. A pesar de que el modelo de Hertz se desarrolla
bajo la suposicio´n principal de que los materiales en contacto son continuos e iso´tropos, e´ste
describe bien el comportamiento ela´stico de los materiales cristalinos en los experimentos de
nanoindentacio´n.
En concreto, se ha comprobado el buen ajuste del modelo de Hertz a los datos experimentales
obtenidos mediante la te´cnica de la nanoindentacio´n con un indentador esfe´rico sobre terrazas
planas de metales [16, 18, 20, 28, 37]. En el caso de las simulaciones atomı´sticas tambie´n se ha
verificado la idoneidad del modelo de Hertz del comportamiento de la regio´n ela´stica de las
curvas de fuerza obtenidas mediante las simulaciones. La desviacio´n de las curvas a este modelo,
tiene lugar en el momento en el que el material comienza a deformarse pla´sticamente. Es en este
instante en el que comienzan a nuclearse dislocaciones de forma homoge´nea [18–20,37,38].
Luan y Robbins estudiaron tambie´n a partir de simulaciones atomı´sticas, el efecto que la
discretizacio´n del volumen tiene sobre el comportamiento ela´stico del material frente al com-
portamiento de un material continuo. Estos autores observaron que la discretizacio´n no produce
una desviacio´n significativa del modelo del continuo [39]. Sin embargo, encontraron que el efecto
de la rugosidad a escala ato´mica en las superficies introduce una desviacio´n importante de la
distribucio´n de tensiones dentro del material obtenida segu´n el modelo del continuo. En el caso
de una superficie rugosa, magnitudes como las tensiones y el a´rea de contacto pueden reducir
su valor a la mitad, respecto del valor obtenido para la muestra con una superficie suave.
Anisotrop´ıa en la obtencio´n del mo´dulo de Young
Gracias al ajuste de los datos experimentales de las curvas de fuerza al modelo descrito
por Hertz es posible realizar una medida del mo´dulo ela´stico o de Young de los materiales en
esta escala. Diversos autores han realizado experimentos de nanoindentacio´n en los que se pone
de manifiesto la anisotrop´ıa en las magnitudes meca´nicas de los materiales cristalinos. Kiely
et al. realizaron experimentos de nanoindentacio´n sobre distintas orientaciones superficiales de
monocristales de oro. Como resultado obtuvieron valores diferentes del mo´dulo de Young para
las distintas orientaciones superficiales. El valor del mo´dulo de Young para las orientaciones
(111) y (110) resulto´ ser un 36% superior al obtenido para la orientacio´n (100) [29]. Ca´lculos
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nume´ricos tambie´n predicen un valor del mo´dulo de Young para el Au(111) y Au(110) similar
entre ellos y superiores a su vez al correspondiente de la orientacio´n (100) [40]. Simulaciones
atomı´sticas obtienen un resultado similar [38]. Aunque los valores de ambos resultados teo´ricos
son diferentes de los experimentales, el efecto de la anisotrop´ıa queda patente en todos los
casos. Experimentos de simulaciones atomı´sticas sobre Cu y Al tambie´n mostraron efectos de la
anisotrop´ıa al calcular el valor del mo´dulo de Young [14]
L´ımite ela´stico
El l´ımite ela´stico de un material es una magnitud fundamental en el estudio de la plasticidad
incipiente. Convencionalmente se define como el punto a partir del cual la respuesta del material
bajo la aplicacio´n de una fuerza, se desv´ıa del comportamiento ela´stico. Se ha demostrado
experimentalmente que el l´ımite ela´stico depende de las condiciones de carga [36,41].
Por lo general, los valores que se obtienen para el l´ımite ela´stico en esta escala son superiores
a los correspondientes valores del volumen que se han obtenido por te´cnicas de compresio´n o de
alargamiento uniaxial. A escala nanome´trica, el l´ımite ela´stico es susceptible a la presencia (o
ausencia) de defectos ya que e´stos pueden modificar el punto en el que el material se deforma.
Por ejemplo un material nanome´trico puede soportar fuerzas mucho mayores que las que su
equivalente volu´mico (y por tanto, rico en defectos) ser´ıa capaz de soportar [5].
Anisotrop´ıa en el l´ımite ela´stico
En los experimentos de nanoindentacio´n que Kiely et al. realizaron sobre las distintas ori-
entaciones superficiales en oro, se encontraron diferencias en los valores del l´ımite ela´stico de-
pendiendo de la orientacio´n de la superficie sobre la que se indentaba [29]. Sin embargo en los
experimentos realizados por Corcoran et al. al indentar las mismas orientaciones cristalogra´fi-
cas en monocristales de oro, no se observo´ una diferencia significativa en los valores del l´ımite
ela´stico. En este caso, las diferencias encontradas en los valores del l´ımite ela´stico se atribuyeron
a una dependencia con las rugosidades superficiales [42].
Tensio´n de cizalla a escala nanome´trica
La tensio´n de cizalla es la magnitud que realmente tiene significado f´ısico, y se puede expresar
en funcio´n de la tensio´n normal. La tensio´n de cizalla es la responsable de que el material sufra
una deformacio´n. Los valores obtenidos en el l´ımite ela´stico, tanto experimental [16–18] como
teo´ricamente [19,20], son del orden del valor de la tensio´n de cizalla ideal. La tensio´n de cizalla
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ideal es la tensio´n de cizalla necesaria para deslizar un plano sobre otro en un cristal ideal libre
de defectos, como ya se ha mencionado.
Influencia de la presencia de escalones en la superficie
Se ha estudiado la influencia que un escalo´n o un grupo de escalones en la superficie, ejerce
sobre el l´ımite ela´stico de un material en comparacio´n al valor obtenido para una muestra plana.
Existen trabajos, tanto experimentales [16, 42] como teo´ricos [18, 19, 42] en los que se evidencia
que la presencia tanto de un escalo´n individual [16] como de un grupo de escalones [42] en la
superficie, reduce el l´ımite ela´stico. En algunos casos se afirma que la influencia del escalo´n
ocurre en su entorno aunque no haya contacto entre la punta y el escalo´n [16]. Otros autores
afirman que la reduccio´n del l´ımite ela´stico ocurre u´nicamente cuando el indentador toca el
escalo´n [19,42].
Influencia de las rugosidades en la superficie
Se han realizado estudios macrosco´picos de co´mo distintos tratamientos sobre la superficie de
un material pueden tener una gran influencia sobre las propiedades meca´nicas de un material. A
pesar de ello, no existe un estudio sistema´tico a escala microsco´pica del efecto que las rugosidades
en una superficie pueden ejercer sobre magnitudes como el l´ımite ela´stico o el mo´dulo de Young.
Segu´n los resultados publicados en la literatura, queda patente la importancia que la rugosidad
superficial tiene en las propiedades meca´nicas del material tanto a escala macrosco´pica como
a escala ato´mica. Se puede tomar un escalo´n superficial para emular una rugosidad superficial.
Se desconoce cua´l es el verdadero papel que los escalones en la superficie presentan sobre la
deformacio´n incipiente de una superficie rugosa o con una distribucio´n homoge´nea de escalones
en la escala nanome´trica.
Naturaleza de las discontinuidades en las curvas de fuerza
Como ya se ha mencionado, en el campo de las indentaciones, esta´ bien establecido el hecho
de relacionar las discontinuidades (o pop-ins) que aparecen en las curvas de fuerza vs pene-
tracio´n sobre un monocristal con el comienzo de la plasticidad [16, 18, 19]. La aparicio´n de
discontinuidades se relaciona con la nucleacio´n homoge´nea de las primeras dislocaciones. Sin
embargo existe cierta controversia en este aspecto.
Algunos autores han observado experimentalmente actividad pla´stica antes de registrar algu´n
tipo de discontinuidad o evidencia en las curvas de fuerza del material. En el grupo de Minor
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se han realizado experimentos de nanoindentacio´n en condiciones de ultralto vac´ıo, a la vez que
observan con un microscopio de transmisio´n (TEM) la evolucio´n de la muestra en tiempo real.
Observaron de forma directa, la creacio´n de dislocaciones al indentar un cristal de aluminio.
En las curvas de fuerza vs penetracio´n correspondientes, no se observo´ ninguna evidencia de
la actividad pla´stica [33]. Sin embargo, este feno´meno no se ha relacionado con el estado de
la superficie y la relacio´n con los defectos en la misma. Tambie´n se ha observado en trabajos
teo´ricos de simulaciones la actividad de dislocaciones con anterioridad a la observacio´n de discon-
tinuidades en las curvas de fuerza [43]. La relacio´n que existe entre el comienzo de la plasticidad
(relacionada con la actividad de dislocaciones) con el comportamiento fenomenolo´gico de las
curvas de fuerza vs penetracio´n es una cuestio´n que actualmente no esta´ esclarecida.
Indentaciones en o´xidos a escala nanome´trica
Es conocido que los o´xidos son materiales fra´giles a temperatura ambiente y que sus dis-
locaciones tienen una reducida movilidad. La fragilidad de los o´xidos esta´ relacionada con la
complejidad estructural y la naturaleza qu´ımica que poseen. La existencia de dos o ma´s tipos de
iones en el so´lido provoca que las propiedades meca´nicas sean ma´s complejas que en el caso de
un metal puro en el que so´lamente existe un tipo de a´tomo y es, en general, un material du´ctil.
En general mediante los experimentos de microindentacio´n en el volumen, al aplicar una
fuerza se induce la aparicio´n de microgrietas en los materiales fra´giles y pra´cticamente no se
registra deformacio´n ela´stica en las curvas de tensio´n deformacio´n [44]. Sin embargo, bajo ciertas
condiciones, las cera´micas pueden presentar comportamiento du´ctil [45] o incluso presentar una
transicio´n de un comportamiento fra´gil a un comportamiento du´ctil [10, 11]. Otro efecto que se
ha observado en los aislantes, es la aparicio´n de una transformacio´n de fase por densificacio´n
como consecuencia de las tensiones aplicadas [46].
En el caso de los o´xidos, la literatura existente sobre la deformacio´n incipiente del material a
escala nanome´trica es bastante escasa [10,36,45]. Especialmente, en comparacio´n con los metales
sobre los que existe un amplio nu´mero de trabajos, tanto experimentales como de simulaciones
atomı´sticas, sobre los primeros estadios de la deformacio´n.
Existen algunos trabajos en los que se muestra la presencia de una regio´n ela´stica en las
curvas de fuerza de haluros alcalinos [27, 46], semiconductores [46] y de o´xidos [26, 36, 47, 48].
En algunos se afirma una tendencia de comportamiento hertziano [26, 27, 36, 48]. Sin embargo




A pesar de que existe un cierto conocimiento acerca del comportamiento meca´nico de los
o´xidos en escala nanome´trica, no se ha realizado un estudio detallado del mecanismo de defor-
macio´n cuando las fuerzas aplicadas son del orden de nanonewton. En particular, del mecanismo
de deformacio´n ela´stica a escala nanome´trica bajo el efecto de una fuerza aplicada mediante un
indentador de taman˜o nanome´trico.
1.4. Cuestiones abiertas y organizacio´n de la memoria
En resumen, algunas de las cuestiones que quedan abiertas en relacio´n al problema de la
deformacio´n incipiente a escala nanome´trica, que se tratan de resolver en esta memoria son:
— ¿Cua´l es el papel que desempen˜an los defectos superficiales en el comienzo de la plasticidad?
— ¿En que´ momento de la deformacio´n de una superficie se inicia realmente la plasticidad?
— ¿Cua´ndo tiene lugar el comienzo de la actividad de dislocaciones?
— ¿Cua´l es el comportamiento de los o´xidos en el re´gimen de deformacio´n incipiente?
En el cap´ıtulo 2 se describe la te´cnica de nanoindentacio´n con el AFM as´ı como los sistemas
experimentales empleados para la realizacio´n de los experimentos. Tambie´n se detallan las mues-
tras empleadas para el desarrollo del trabajo. El cap´ıtulo 3 se centra en comprender cua´l es el
efecto que una red ordenada de escalones tiene sobre las propiedades meca´nicas de una superfi-
cie. En el cap´ıtulo 4 se estudia el efecto que el bombardeo io´nico sobre superficies de oro tiene
sobre sus propiedades meca´nicas. Por u´ltimo, en el cap´ıtulo 5 se caracteriza la superficie de un
monocristal de TiO2(110), y se estudian detalladamente los distintos estadios de la plasticidad,
incluyendo la regio´n ela´stica. Se concluye el trabajo presentando los resultados ma´s relevantes
del trabajo de investigacio´n desarrollado.
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La herramienta principal del trabajo desarrollado durante la tesis doctoral es el mi-
croscopio de fuerzas ato´micas (AFM). Parte de este cap´ıtulo se dedica a la descrip-
cio´n del mismo, su funcionamiento y sus componentes. En particular, se explica
la utilizacio´n del AFM como herramienta para realizar nanoindentaciones. Se de-
scribe la metodolog´ıa llevada a cabo para la obtencio´n de las curvas de fuerza vs
penetracio´n, as´ı como la informacio´n que puede extraerse de ellas. Asimismo, se
describen las muestras utilizadas a lo largo de la tesis y los me´todos de limpieza
empleados. Por u´ltimo se describe brevemente el bombardeo io´nico como te´cnica de
modificacio´n controlada de superficies.
Sistema experimental
2.1. Microscopio de fuerzas ato´micas. Descripcio´n y fun-
cionamiento
El microscopio de fuerzas ato´micas se desarrollo´ en 1986 [1] por Binnig, Quate y Gerber. Ese
mismo an˜o Binnig y Rohrer recibieron el premio nobel por el descubrimiento del microscopio de
efecto tu´nel a principios de los an˜os 80 [2]. Esta invencio´n fue seguida por el amplio desarrollo de
toda una familia de te´cnicas con un fundamento f´ısico similar: una sonda o punta se coloca muy
cerca de la superficie de una muestra y a partir de la interaccio´n entre la sonda y la superficie
se obtiene informacio´n sobre e´sta u´ltima. Este grupo de te´cnicas se conoce como microscop´ıa
de campo pro´ximo. La gran ventaja que el microscopio de fuerzas presenta respecto a los otros
microscopios es que permite la medidicio´n de muestras que no sean conductoras.
La familia de microscopios de campo pro´ximo, abrieron un amplio espectro de posibilidades
en el campo de la nanotecnolog´ıa: no so´lo permiten caracterizar los materiales a escala nanome´tri-
ca e incluso ato´mica en algunos casos, si no que adema´s permiten manipular las superficies en
esta escala. Con la punta se puede modificar la superficie, moviendo material de un punto a
otro de la muestra e incluso a´tomo a a´tomo [3]; realizando electroqu´ımica con la punta para
crear estructuras sobre la superficie, como por ejemplo con la te´cnica de oxidacio´n local [4, 5];
depositando material de la punta a la muestra al aplicar un campo ele´ctrico entre ambos [6, 7]
etc.
Poco tiempo despue´s de la invencio´n del AFM, en el campo de la Biolog´ıa tambie´n se abrio´ un
amplio espectro de posibilidades con la aparicio´n del AFM. Con este instrumento fueron capaces
de observar con resolucio´n molecular materia biolo´gica no conductora complejos de DNA, una
bicapa fosfolip´ıdica, y un cristal de enzimas [8]. El AFM tambie´n permite medir en ambientes
acuosos lo que es muy apropiado para la Biolog´ıa en la que en muchos casos es el medio natural.
Las aplicaciones del AFM en l´ıquido son muy variadas: permite la resolucio´n de problemas
estructurales y la caracterizacio´n meca´nica de prote´ınas y estructural [9], como el desplegamiento
de prote´ınas [10], detectar el funcionamiento de prote´ınas in situ [11] y manipular prote´ınas
individuales.
La propiedad ma´s interesante del AFM como herramienta en el campo de la nanociencia es
que permite medir las fuerzas que se aplican sobre la muestra con la punta. En 1989, tres an˜os
despue´s de la invencio´n del AFM, varios grupos de investigacio´n desarrollaron una configuracio´n
del AFM que permit´ıa la medicio´n de fuerzas con una resolucio´n de hasta 1 nanonewton (nN).
Esto se realizo´ en un entorno ambiental [12] y en l´ıquidos [13, 14]. As´ı el AFM les permit´ıa
estudiar las propiedades nanomeca´nicas de la muestra y las interacciones existentes entre punta
y muestra. Desde entonces el AFM es una herramienta comu´nmente utilizada en el estudio
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de las propiedades meca´nicas de los materiales a escala nanome´trica mediante la te´cnica de la
nanoindentacio´n [15–18].
Gracias a la te´cnica de la nanoindentacio´n el AFM permite medir el comportamiento ela´stico
y pla´stico adema´s de los para´metros que describen el comportamiento meca´nico como son por
ejemplo la dureza del material, el l´ımite ela´stico, el mo´dulo de Young, etc. Con la nanoindentacio´n
se indenta el material con una punta que en su extremo se puede considerar una esfera de radio
nanome´trico. Al indentar se alcanzan penetraciones de 1-100 nm. Esta te´cnica proporciona acceso
experimental a la influencia que los efectos de taman˜o puedan ejercer sobre las propiedades
meca´nicas del material en esta escala.
Adema´s con el AFM se pueden ver los efectos creados sobre la superficie como consecuencia
de la indentacio´n con la misma punta que se uso´ para indentar. En materiales cristalinos la
nanoindentacio´n se puede emplear para caracterizar la nucleacio´n de dislocaciones en los estadios
iniciales de la deformacio´n pla´stica. Se pueden tomar ima´genes de la superficie y observar las
terrazas creadas y otros tipos de defectos creados despue´s de indentar [18–20]. La aparicio´n de
terrazas sobre la superficie despue´s de indentar se identifica con la creacio´n de dislocaciones
[21,22]. Algunos de los efectos de creacio´n de dislocaciones se pueden identificar tambie´n en las
curvas de fuerza vs penetracio´n como saltos abruptos o discontinuidades [23–25].
En los apartados 2.1.1 y 2.1 del cap´ıtulo presente se explica detalladamente el funcionamiento
del AFM y las distintas partes que lo componen.
2.1.1. Funcionamiento del AFM
De forma simplificada se puede decir que el funcionamiento del AFM esta´ basado en las
fuerzas de interaccio´n que existen entre una punta como elemento sensor y la superficie de un
material. El extremo de la punta recorre la regio´n de la superficie a caracterizar para as´ı hacerse
una idea de su relieve. Cuanto menor sea su radio, mayor sera´ la resolucio´n lateral obtenida. La
punta esta´ montada al final de un fleje denominado micropalanca. Cuando la punta experimenta
fuerzas de interaccio´n, la micropalanca que la sostiene se deflectara´ tanto ma´s cuanto mayores
sean dichas fuerzas.
Las fuerzas de interaccio´n entre la punta y la superficie en estudio se aprovechan para obtener
informacio´n f´ısica (estructural, composicional, ele´ctrica, magne´tica, meca´nica, etc) acerca de la
superficie de la muestra. Para cuantificar estas fuerzas, debe existir una magnitud f´ısica que
sea sensible a las interacciones y para la que sea posible medir sus cambios con algu´n tipo de
dispositivo experimental. Los ejemplos ma´s corrientes de dicha magnitud o propiedad f´ısica son:
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la deflexio´n de la micropalanca, la amplitud de vibracio´n de la micropalanca y la frecuencia de
resonancia. La eleccio´n de esta magnitud determinara´ el modo de trabajo del AFM, (ve´ase el
apartado 2.1.3).
El usuario elige un valor o setpoint de la propiedad f´ısica al comenzar a trabajar. A medida
que la punta barre un a´rea determinada de la muestra (gracias a los piezoele´ctricos, descritos con
ma´s detalle en el apartado 2.1.2) encuentra cambios en la topograf´ıa que supondra´n cambios en
la fuerza de interaccio´n entre la punta y la muestra. Estos cambios en la fuerza de interaccio´n,
implican cambios en la propiedad f´ısica que se desea mantener constante (cambios en la deflexio´n,
en la amplitud de oscilacio´n etc). Como parte de la electro´nica del AFM, existe un sistema
de retroalimentacio´n (feedback) que se ocupa de mantener constante el valor elegido para la
magnitud f´ısica sensible a las fuerzas.
El sistema de retroalimentacio´n ordenara´ acercar o alejar la punta de la muestra para recu-
perar el valor inicial de dicha magnitud. El movimiento entre la punta y la muestra se realiza
gracias a unas cera´micas piezoele´ctricas, o simplemente piezoele´ctricos o piezos (ve´ase aparta-
do 2.1.2), acopladas a la muestra (o a la punta, segu´n sea la configuracio´n de cada AFM).
E´stas recibira´n una sen˜al de voltaje proveniente del sistema de retroalimentacio´n para estirarse
o contraerse de tal manera que la propiedad f´ısica elegida como elemento sensor se mantenga
constante.
Los voltajes aplicados a los piezos se recogen en un ordenador que los transforma en
desplazamientos acorde a la calibracio´n de los piezoele´ctricos 2.1.2. De esta forma es posible
construir un mapa topogra´fico de la muestra en las tres direcciones espaciales. Los mapas
topogra´ficos o ima´genes del AFM, suelen representar las alturas en una escala de color que el
usuario elige. Normalmente el convenio ma´s empleado, es aque´l en el que los colores ma´s claros
representan los elementos de mayor altura y los ma´s oscuros los ma´s bajos. Salvo que se indique
lo contrario, a lo largo de este trabajo se utilizara´ dicho criterio.
La mayor parte de este trabajo se ha realizado en el Grupo de F´ısica de Superficies del
Departamento de F´ısica de Materiales de la Universidad Complutense.
A lo largo de este trabajo se han utilizado dos tipos de microscopios todos ellos de distintas
marcas comerciales. Para la parte de indentaciones se ha trabajado con microscopios de las mar-
cas Digital Instruments, modelo Nanoscope IV del Centro de Microscop´ıa perteneciente al CAI
de la Universidad Complutense, y Nanotec, modelo Dulcinea del grupo de Superficies, ambos en
condiciones ambientales. En todos los casos las medidas se han realizado a temperatura ambiente.
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Figura 2.1: Esquema de la cabeza del AFM con la muestra y la punta.
A continuacio´n se explicara´n de manera detallada las partes principales del AFM, y su
funcionamiento en aire.Se ha trabajado en modos de contacto y con modulacio´n en amplitud
que se explicara´n ma´s detalladamente en el apartado 2.1.3.
2.1.2. Componentes ba´sicos del microscopio de fuerzas ato´micas
Un AFM se divide fundamentalmente en tres partes: la cabeza, los piezoele´ctricos y la elec-
tro´nica. La electro´nica del AFM no se explicara´ de forma espec´ıfica ya que su funcionamiento no
es relevante para el trabajo desarrollado a lo largo de la tesis. En la cabeza se situ´an la muestra
que se desea medir y el elemento sensor, es decir la punta del AFM. Dada la importancia del
elemento sensor en el funcionamiento o´ptimo del AFM, se tratara´ de forma independiente en el
subapartado 2.1.2. En la figura 2.8 se pueden observar los componentes ba´sicos de la cabeza. La
muestra se coloca en el portamuestras, debajo de la punta. Los piezoele´ctricos que desplazan la
muestra en las direcciones X, Y y Z, se situ´an normalmente debajo de la muestra, aunque en
algunos casos esta´n situados en el fleje que soporta la micropalanca.
Punta y micropalanca
La punta y la micropalanca (cantilever), son elementos cruciales en el funcionamiento del
AFM ya que son los elementos sensores. Son los responsables fundamentales a la hora de de-
terminar la resolucio´n del instrumento. El radio de la punta limitara´ la resolucio´n lateral de las




Figura 2.2: Ima´genes de AFM de un substrato de diamante con modulacio´n en amplitud de (a) to-
pograf´ıa, (b) sen˜al de desfase y (c) sen˜al de amplitud. La parte superior de la imagen
presenta una alta resolucio´n lateral mientras que e´sta se ha perdido en la parte inferior.
Esto es debido a que durante el barrido, alguna impureza proveniente de la muestra se ha
adherido al extremo de la punta y ha aumentado su radio.
de las ima´genes tomadas. En ocasiones puede ocurrir que mientras se esta´ trabajando con el
AFM, la punta recoja alguna impureza de la muestra que quede adherida a la punta. En este
caso el radio de la punta aumenta varios nano´metros y la resolucio´n de la imagen empeorara´. Un
ejemplo de este efecto puede verse en la figura 2.2 de un substrato de diamante. En la parte in-
ferior de las ima´genes de esta figura se observa una pe´rdida de resolucio´n debido a la adherencia
de alguna impureza en la punta.
Cuando una fuerza actu´a sobre la punta, la micropalanca sobre la que esta´ adherida se
deflecta. Cua´nto ma´s fa´cil de deflectar o menos r´ıgida sea la micropalanca, ma´s fa´cilmente se
detectara´n las fuerzas entre punta y muestra. Es decir, la rigidez de la micropalanca determi-
nara´ la sensibilidad del sistema a las fuerzas de interaccio´n. La rigidez de la micropalanca viene
determinada por el material por el que esta´ formado y por su geometr´ıa. El para´metro que
aporta informacio´n sobre esta magnitud es la constante de fuerza normal o constante del muelle,
k.
La geometr´ıa de la micropalanca determinara´ dos para´metros importantes: la constante de
fuerza normal, k, y la frecuencia natural de resonancia o de vibracio´n de la micropalanca, f0.
Como se ha explicado interesa que la micropalanca se deflecte lo ma´ximo posible ante la accio´n
de una fuerza externa. Cuanto menos r´ıgida sea, mayor sera´ la sensibilidad ante las fuerzas de
interaccio´n. Sin embargo, tambie´n hay que tener en cuenta que para evitar que la micropalanca
entre en resonancia, su frecuencia de resonancia ha de ser superior a vibraciones externas. Por
ejemplo la frecuencia de resonancia de las vibraciones t´ıpicas de los edificios esta´ en torno a 100
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en donde k es la constante de la fuerza normal de la micropalanca y m0 es la masa efectiva de
la misma. La relacio´n k/m0 debe ser lo mayor posible. Si k disminuye para obtener una mi-
cropalanca menos r´ıgida, m0 tendra´ tambie´n que disminuir para que la frecuencia de resonancia
sea lo suficientemente elevada.
La constante de fuerza normal para una micropalanca rectangular, viene dada por la ex-
presio´n: k = EWT 3/4L3, donde E es el mo´dulo de Young del material del que este´ hecho la
micropalanca; W , L y T son la anchura, la longitud y el espesor de la micropalanca respecti-
vamente. La anchura y la longitud se pueden determinar por microscop´ıa o´ptica o electro´nica,
mientras que el espesor se puede determinar a partir de la ecuacio´n 2.1 midiendo experimen-
talmente la frecuencia de resonancia y estimando la masa de la micropalanca a partir de sus
dimensiones y de la densidad del material del que esta´ hecho. En general las puntas comerciales
vienen caracterizadas con un valor de la k proporcionada por el fabricante, aunque el error
relativo estimado suele ser muy grande.
La micropalanca se modeliza como un muelle de masa puntual que obedece la ley de Hooke:
F = −k · x (2.2)
En dicha expresio´n, x es la deflexio´n de la micropalanca respecto de su posicio´n de no interac-
cio´n y k es la constante de fuerza normal. As´ı cuando la punta experimente una fuerza F la
micropalanca se deflectara´ x.
Para las puntas comerciales de silicio empleadas en este trabajo con forma rectangular, los




y los valores de la constantes de fuerza normal de la micropalanca: k = 40N/m.
Se ha utilizado tambie´n una punta de diamante con aplicacio´n espec´ıfica para realizar in-
dentaciones. La punta esta´ fabricada con un monocristal de diamante con forma de tetraedro
regular. Esta´ pegada sobre una micropalanca de acero inoxidable cuya constante de fuerza nor-
mal nominal, es: k=223 N/m. Se trata de una punta especial con aplicacio´n espec´ıfica para
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Figura 2.3: Ima´genes de SEM de la punta de diamante. a) se puede observar la micropalanca de acero
inoxidable con la punta de diamante pegada en el extremo. En b) se observa la punta de
perfil. En c) y d) se puede observar la punta vista desde arriba y se distinguen los tres
planos del tetraedro que forma la punta. Las l´ıneas borrosas de la parte inferior son debidas
a efectos de carga.
realizar indentaciones. Para indentaciones pequen˜as, el extremo de la punta se puede aproximar
a una semiesfera de radio, R: R ≈45± 10 nm. En la figura 2.3 se pueden observar ima´genes de
la punta de diamante tomadas con un microscopio electro´nico de barrido.
Cabeza del microscopio de fuerzas ato´micas. Sistema o´ptico de deteccio´n.
En la cabeza del AFM se situ´an el elemento sensor, la punta, y la muestra en estudio y el
sistema o´ptico de deteccio´n de las interacciones entre punta y muestra.
El sistema o´ptico que detecta los cambios en la propiedad f´ısica sensible a las fuerzas de
interaccio´n entre la punta, la muestra esta´ compuesto por un la´ser y un fotodiodo. El fotodiodo
es el sistema que va a permitir medir las fuerzas entre la punta y la muestra, a partir de las
deflexiones experimentadas por la micropalanca como consecuencia de las fuerzas de interaccio´n.
El haz del la´ser se hace incidir sobre la cara anterior de la micropalanca y su reflejo se recoge
sobre un fotodiodo que esta´ segmentado en cuatro partes. Midiendo diferencias en la sen˜al del
haz incidente entre distintas partes del fotodiodo, se pueden determinar para´metros como son
la deflexio´n de la micropalanca, movimientos de torsio´n, la amplitud media de oscilacio´n de
la micropalanca, el desfase de la oscilacio´n respecto a la sen˜al excitadora, etc. Como ya se ha
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mencionado, la deflexio´n de la micropalanca se puede relacionar con las fuerzas normales y la
torsio´n de la micropalanca esta´ relacionada con las fuerzas laterales o de friccio´n. La deflexio´n
de la micropalanca se determina como: FN = (A + B) − (C +D) y la sen˜al lateral, FL, como:
FL = (A+ C)− (B +D) (imagen del fotodiodo en la figura 2.8).
Adema´s del sistema o´ptico, se han empleado otros sistemas para la deteccio´n de los cambios
en la deflexio´n o vibracio´n de la micropalanca. Binnig, Quate y Gerber emplearon un STM
para medir los desplazamientos. Situaban la punta del STM sobre la micropalanca del AFM, y
mediante variaciones de la corriente tu´nel, eran capaces de medir la deflexio´n de la micropalanca
[1]. Tambie´n se empleado otros me´todos de deteccio´n basados en interferometr´ıa o´ptica [27, 28]
o en materiales piezoresistivos [29].
Piezoele´ctricos
Los piezoele´ctricos permiten el movimiento de la muestra (o la punta, segu´n la configuracio´n
del microscopio) en las tres direcciones del espacio.
Un piezoele´ctrico es un material al que al aplicar una diferencia de potencial entre lados
opuestos responde con una expansio´n o compresio´n en funcio´n de la polaridad del pulso. Tambie´n
al aplicar una tensio´n meca´nica se produce una respuesta ele´ctrica crea´ndose cargas de signo
opuesto en los lados. Como ejemplos de este tipo de materiales esta´n el cuarzo, o titanato de
bario y algunas cera´micas.
Para los microscopios de fuerzas ato´micas con los que se ha trabajado en aire en esta tesis
doctoral, el sistema piezoele´ctrico consiste en un tubo segmentado cuyas secciones que van a
poder ser operadas de forma independiente [30]. Esto posibilitara´ el desplazamiento en los tres
ejes espaciales en funcio´n del voltaje aplicado a cada seccio´n del tubo, ya que cada segmento
piezoele´ctrico permite el movimiento en un sentido u otro de los ejes X, Y, y Z.
Para el barrido de una determinada a´rea, lX · lY de la muestra se determina un “eje ra´pido”
del piezo, al que se aplica una sen˜al oscilante, TX que mueve el piezo en una l´ınea de longitud
lX de forma perio´dica. El eje perpendicular al anterior en el plano de la muestra sera´ el eje lento
y aplicara´ un voltaje tambie´n perio´dico pero de periodo TY = N · TX . As´ı la punta barrera´ el
a´rea elegida recorriendo N l´ıneas de longitud lY . El piezo Z estara´ controlado por el sistema de
retroalimentacio´n y realizara´ los movimientos verticales de la punta sobre la muestra. Para el
AFM de la marca Digital se ha utilizado un esca´ner cuyo rango ma´ximo de trabajo es de 12µm.
El principal problema que presentan los piezoele´ctricos es la no linealidad y deriva de los
mismos. El material piezoele´ctrico no responde de manera lineal a los voltajes aplicados y su
desplazamiento dependera´ del tiempo [31,32]. Este problema se corrige en tiempo real mediante
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un software apropiado que tiene en cuenta la dependencia del desplazamiento con el voltaje
aplicado y el tiempo, de forma que las ima´genes que se obtienen tienen un error inferior al 5
por ciento. Debido a que los valores de los para´metros empleados en la correccio´n cambian con
el tiempo, es conveniente realizar una calibracio´n del sistema piezoele´ctrico cada poco tiempo
para actualizar los para´metros relacionados con los feno´menos de no linealidad y deriva.
2.1.3. Modos de trabajo
El modo de funcionamiento en el que se trabaje, dependera´ de la propiedad f´ısica que el
circuito de retroalimentacio´n vaya a mantener constante con el objetivo de controlar las fuerzas
de interaccio´n entre la punta y la muestra. Los modos ma´s extendidos son:
– Modo de contacto, en el que se mantiene constante la deflexio´n de la micropalanca.
– Modo dina´mico de modulacio´n en amplitud, en el que se mantiene constante la
amplitud de oscilacio´n.
– Modo dina´mico de modulacio´n en frecuencia, en el que se mantiene constante los
cambios en la frecuencia de resonancia de la micropalanca.
Modo de contacto.
El modo de contacto es el ma´s sencillo de todos los modos que existen. En este modo la
magnitud f´ısica que se controla es la deflexio´n de la micropalanca. Para medir la topograf´ıa
de la muestra, la punta del AFM esta´ en contacto con la superficie de la muestra. Segu´n sea
la fuerza que la punta ejerza contra la muestra, la micropalanca se deflectara´ ma´s o menos.
Manteniendo el contacto la punta barrera´ un a´rea determinada de la muestra. Cuando la punta se
encuentra con una depresio´n o un valle en la superficie, experimentara´ una deflexio´n hacia arriba
o hacia abajo respectivamente. Como consecuencia, el reflejo del haz la´ser en la parte anterior
de la micropalanca cambiara´ su posicio´n al incidir en el fotodiodo. De esta manera el circuito
de retroalimentacio´n detecta los cambios en la deflexio´n de la micropalanca y enviara´ sen˜ales
de voltaje a los tubos piezoele´ctricos para que e´stos se estiren o se contraigan y se recupere
la deflexio´n de trabajo o setpoint elegida inicialmente. La rapidez con la que el circuito de
retroalimentacio´n responda a los cambios en la deflexio´n para mantenerla constante depende
de las ganancias proporcional e integral de la electro´nica. La deflexio´n de la micropalanca, x,
es proporcional a la fuerza de interaccio´n entre la punta y la superficie, Ft−s, considerando la
micropalanca como un muelle de constante ela´stica, k: Ft−s = −k · x.
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El requisito ba´sico para poder tomar ima´genes en el modo de contacto es que la fuerza
que la micropalanca ejerce sobre la muestra sea menor que la fuerza de enlace de los a´tomos
en la punta y en la muestra [1]. En caso contrario, en su recorrido sobre la muestra, la punta
romper´ıa los enlaces de los a´tomos sobre la superficie deja´ndola modificada. Las constantes de
fuerza interato´mica suelen ser del orden de 10 a 100 N/m aunque en muestras biolo´gicas pueden
llegar a ser de 0.1 N/m. As´ı, las constantes ela´sticas de las micropalancas empleadas en modo
de contacto suelen estar en un rango de valores de 0.01-5 N/m [33].
De los modos de trabajo existentes, e´ste es el modo que mejor resolucio´n puede dar ya que
al estar en contacto directo con la superficie la punta es ma´s sensible a las interacciones con
la muestra. En este modo, se puede obtener con relativa facilidad la periodicidad ato´mica o
molecular de la superficie de la muestra. Para ello es necesario que la punta posea un radio lo
ma´s pequen˜o posible y que la calidad estructural y la limpieza de la muestra sean muy elevadas.
Una opcio´n que puede mejorar la resolucio´n del sistema es la de reducir la temperatura con el
objetivo de disminuir el ruido te´rmico, y as´ı facilitar la obtencio´n de resolucio´n ato´mica [34].
Por el contrario, el modo de contacto tiene la desventaja de que, al estar en contacto perma-
nente con la superficie de la muestra, la friccio´n existente puede desgastar tanto la punta como
la muestra en funcio´n de la velocidad de barrido o del nu´mero de veces que la punta recorra
la misma l´ınea [35]. As´ı el radio de la punta aumenta progresivamente dando lugar a una peor
resolucio´n en las ima´genes. Adema´s, si la muestra es blanda la propia punta puede modificar
la superficie o incluso desplazar material de un lado a otro segu´n la punta barre el a´rea elegi-
da de la muestra. Para evitar estos problemas se introdujeron los modos dina´micos de trabajo
con el AFM en los que la punta no esta´ en contacto con la muestra o so´lamente en contacto
intermitente.
Modos dina´micos: modulacio´n en amplitud y modulacio´n en frecuencia
Para evitar el problema de la modificacio´n tanto de la punta como de la muestra al trabajar
en el modo en contacto, se desarrollaron los modos dina´micos de trabajo del AFM. Estos modos
de trabajo se describieron ya en el primer art´ıculo de Binnig, Quate y Rohrer [1]. Fue, sin
embargo, en 1987 cuando Martin et al [36] operaron por primera vez el AFM haciendo oscilar
la micropalanca por encima de la superficie cerca de su frecuencia de resonancia a una amplitud
determinada. Este modo de trabajo se denomina modulacio´n en amplitud ( amplitude modulation
o AM-AFM). Al trabajar con modulacio´n en amplitud la propiedad f´ısica que se mantiene
constante para controlar las fuerzas de interaccio´n es la amplitud de oscilacio´n. La punta se
hace vibrar cerca de su frecuencia natural de resonancia aplicando un voltaje sinusoidal a un
piezoele´ctrico que se situ´a sobre la punta. Cuando la punta se acerca a la superficie, las fuerzas
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de interaccio´n entre punta y muestra provocan una amortiguacio´n en la amplitud. El sistema
de retroalimentacio´n actu´a estirando o contrayendo los piezoele´ctricos de tal manera que se
recupera la amplitud de oscilacio´n elegida como valor de trabajo (setpoint). A partir de los
voltajes enviados a los piezos se obtiene un mapa topogra´fico de la muestra.
En el modo de modulacio´n en frecuencia (frequency modulation o FM-AFM), o tambie´n
llamado non contact, el para´metro que la retroalimentacio´n controla es el cambio de frecuencia
de la micropalanca respecto a la frecuencia de resonancia libre mantenie´ndose constante la
amplitud de oscilacio´n.
Con el modo de modulacio´n de amplitud se suele trabajar en aire o l´ıquidos, mientras que
en el modo de modulacio´n de frecuencia se trabaja en condiciones de ultralto vac´ıo. Esto es
as´ı debido al alto factor de calidad de la micropalanca. Si se trabajara en ultralto vac´ıo en el modo
AM-AFM la respuesta de la micropalanca al sistema de retroalimentacio´n (para mantener la
amplitud constante), ser´ıa muy lenta. Si se trabajara con el modo FM-AFM en aire o en l´ıquidos,
la respuesta ser´ıa tambie´n muy lenta. Esto es debido al doble sistema de retroalimentacio´n que
posee el modo FM-AFM para mantener la amplitud y el cambio de frecuencia constantes.
En este trabajo se ha trabajado mayoritariamente en el modo de modulacio´n en amplitud
en aire y en modo de contacto. Salvo mencio´n expl´ıcita, las ima´genes que se muestran a lo largo
del trabajo han sido tomadas en AM-AFM.
2.1.4. Ima´genes de AFM
Las ima´genes de AFM se representan como mapas bidimensionales en donde los ejes X e
Y representan las dimensiones laterales del a´rea barrida sobre la superficie. Cada coordenada
(X,Y ) tiene un valor nume´rico asociado que representa la altura, Z, medida en ese punto de la
superficie.
Una forma de representar las superficies exploradas es mediante ima´genes bidimensionales
en los que se representa la altura Z en una escala de color en la que cada color representa una
altura. A menudo, se suelen representar los colores claros como las alturas mayores y los colores
oscuros como la menores. Otra manera de representar las ima´genes es de forma tridimensional
segu´n los ejes X, Y y Z. Los valores de la longitud, tanto para los ejes X e Y como para la
altura Z, dependen de la calibracio´n de los piezoele´ctricos, como se explicara´ en el apartado
2.2.2.
A lo largo del trabajo desarrollado en esta tesis se han representado las ima´genes como
bidimensionales y se ha empleado una escala de color en tonos naranjas. Adema´s se ha utilizado
el programa de ana´lisis de ima´genes WSxM de la empresa Nanotec [37].
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En el ana´lisis de las secciones transversales o perfiles de las ima´genes, se ha empleado la
rugosidad RMS, (root mean square), RRMS , que viene dada por la ecuacio´n:
RRMS =
√∑
i,j (hi,j− < h >)2
N
(2.3)
en donde i y j son los valores de las filas y columnas de la imagen, hi,j es el valor de la altura
en cada punto (i,j), < h > es el valor medio de las alturas y N el nu´mero total de puntos.
Y tambie´n se ha empleado la rugosidad pico a pico como la diferencia entre la mayor y la
menor altura de una imagen.
2.2. Curvas de fuerza frente a penetracio´n
Antes de introducir las curvas de fuerza frente a penetracio´n o curvas de fuerza vs penetracio´n
o simplemente curvas de fuerza, se explica brevemente el tipo de fuerzas existentes entre la punta
y la muestra.
2.2.1. Fuerzas relevantes entre punta y muestra
En funcio´n de su alcance, las fuerzas de interaccio´n entre la punta del AFM y la superficie de
la muestra se pueden separar en fuerzas de corto rango (de´cimas de nano´metro) y de largo rango
(hasta 100 nm de distancia). Los tipos de fuerzas ma´s relevantes para los modos de contacto y
de modulacio´n en amplitud con que se han trabajado en general son: fuerzas de tipo Van der
Waals, fuerzas de repulsio´n de las nubes electro´nicas, fuerzas de adhesio´n y fuerzas capilares. De
forma general estas fuerzas tienen un origen de tipo electromagne´tico.
Las fuerzas que predominan en las interacciones entre la punta y la muestra con las de tipo
Van der Waals. Este tipo de fuerzas son debidas a fluctuaciones instanta´neas de los momentos
dipolares de los a´tomos que, debido a la proximidad de unos respecto a otros, se polarizan
mutuamente. Una descripcio´n detallada de este tipo de fuerzas se puede encontrar en el libro
de Israelachvili [38]. Considerando una geometr´ıa sencilla de punta esfe´rica de radio R y una
muestra plana, la expresio´n de la fuerza de Van der Waals es:
Ft−s = −HR6d2 (2.4)
en donde H es la constante de Hamaker y d la separacio´n instanta´nea entre punta y muestra
de la posicio´n de equilibrio de la micropalanca. Si se aplicara un campo ele´ctrico entre la punta
y la muestra se tendr´ıa que tener en cuenta el efecto de la micropalanca ya que e´sta al ser
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aproximadamente paralela a la superficie de la muestra, se comportar´ıa como la placa de un
condensador [39].
Entre las fuerzas de corto rango, destacan las fuerzas de repulsio´n debido al solapamiento
de las nubes de electrones de los a´tomos de la punta del AFM y de los ato´mos de la superficie.
Tambie´n hay que tener en cuenta las fuerzas de repulsio´n o atraccio´n debido a la proximidad de
los nu´cleos y capas electro´nicas de las capas internas de los a´tomos.
Si la muestra es hidro´fila y se trabaja en condiciones ambientales, existe una monocapa de
agua adsorbida tanto en la superficie de la muestra como de la punta del AFM. Esto provoca que
se forme un cuello de agua cuando la punta y la muestra esta´n muy pro´ximas la una a la otra, por
debajo de una distancia cr´ıtica. Este feno´meno da lugar a la aparicio´n de fuerzas de adhesio´n.
Cuando punta y muestra entran en contacto aparece una presio´n o carga que provoca un campo
de tensiones en ambos cuerpos. El primero en proponer un modelo para estas deformaciones en
funcio´n de la tensio´n aplicada fue Heinrich Rudolf Hertz en 1881. Su modelo describe el sistema
de dos esferas ela´sticas en contacto cuando no existe adhesio´n. Este modelo se trata con ma´s
detalle en el ape´ndice C. Ma´s adelante se propusieron correcciones a este modelo teniendo en
cuenta la fuerza de adhesio´n. El modelo de Johnson-Kendall-Roberts (JKR) propone soluciones
al problema de contacto entre dos cuerpos blandos, con valores del radio de la punta, R, elevados
y altas fuerzas de adhesio´n [40]. El modelo de Derjaguin-Muller-Toporov (DMT) describe las
soluciones al problema cuando los dos cuerpos son duros, los radios de contacto pequen˜os y
fuerzas de adhesio´n pequen˜as [41]. La aproximacio´n JKR ser´ıa buena para muestras blandas,
como las muestras biolo´gicas, mientras que la DMT cuando existe contacto entre cuerpos que
no se deforman y existe poca adhesio´n. Una generalizacio´n a estas distintas aproximaciones, la
dieron Maugis y Muller et al [42]. A lo largo de este trabajo, para explicar el problema de dos
cuerpos en contacto ela´stico, se empleara´ el modelo propuesto por Hertz, ya que se considera
que las fuerzas de adhesio´n existentes no son significativas debido a que muestras estudiadas
pueden considerarse inertes. Experimentalmente las curvas obtenidas ajustan de forma o´ptima
a dicho modelo.
2.2.2. Me´todos de calibracio´n de los piezoele´ctricos y el fotodiodo
La calibracio´n de los piezoele´ctricos depende del taman˜o del a´rea que se elija para realizar
las medidas. As´ı, un mismo piezoele´ctrico tiene diferentes valores de calibracio´n segu´n se midan
regiones que sean un 80% o un 10% del a´rea ma´xima del piezo. Para calibrar los piezos se
miden muestras de taman˜o conocido. Normalmente los para´metros que afectan a las direcciones
de barrido paralelas a la superficie se calibran simulta´neamente con una muestra de dimensiones
laterales conocidas. Para calibrar piezos de rango muy pequen˜o se pueden utilizar muestras
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limpias de mica o de grafito, cuya periodicidad ato´mica es relativamente fa´cil de obtener. Para
piezos con rango ma´s grande, las muestras patro´n de calibracio´n suelen ser muestras fabricadas
por litograf´ıa. Para calibrar los piezos en la direccio´n vertical, si el rango de trabajo es del
orden de nano´metros o inferior se suelen utilizar muestras con escalones monoato´micos de altura
conocida. Y si el rango de trabajo es mayor, muestras fabricadas por litograf´ıa. Como ya se ha
mencionado, debido a los efectos de no linealidad de los piezos y de histe´resis es conveniente
calibrar los piezos con cierta frecuencia, de un an˜o por ejemplo.
El fotodiodo es el sistema que permite medir las fuerzas entre la punta y la muestra, a
partir de las deflexiones experimentadas por la micropalanca como consecuencia de las fuerzas
de interaccio´n. Como ya se ha explicado en la seccio´n 2.1.2, el fotodiodo mide las deflexiones
en la micropalanca mediante los cambios en la posicio´n del fotodiodo del haz la´ser reflejado en
la cara anterior de la micropalanca. Experimentalmente se miden las deflexiones a trave´s de
sen˜ales de voltaje, por lo que hay que convertir los cambios en la posicio´n de la reflexio´n (en
unidades de voltaje) en las correspondientes unidades de distancia para poder interpretarlas
como deflexiones. Conocido el valor de la constante de la micropalanca, se podra´ finalmente
obtener el valor de la fuerza de newtons o submu´ltiplos de newton.
Para calibrar el fotodiodo es necesaria una muestra de referencia que sea muy dura, por
ejemplo diamante. Sobre la muestra de diamante se realizan las curvas de deflexio´n vs movimiento
del piezo. El hecho de que el diamante sea una muestra tan dura implica que, cuando la punta
esta´ en contacto con la muestra, todo el desplazamiento del piezoele´ctrico hacia la muestra se
convierte en deflexio´n de la micropalanca. De esta manera se puede realizar una equivalencia
de una distancia x en nano´metros recorrida por el piezoele´ctrico con la deflexio´n en voltios.
As´ı pues la pendiente, m [V/nm] de las curvas de deflexio´n vs movimiento del piezo es lo que se
llama la sensibilidad del sistema.
2.2.3. Obtencio´n experimental de las curvas de deflexio´n vs movimiento del
piezo
Las curvas de deflexio´n vs movimiento del piezo son una representacio´n de la respuesta de
la micropalanca ante las fuerzas que actu´an sobre ella, al acercarla a la muestra.
En el eje de las abscisas se representa el movimiento del piezo, ∆ o Z, de alejamiento o de
acercamiento de la punta hacia la muestra en la direccio´n perpendicular a la superficie. En el
eje de las ordenadas se representa la fuerza normal o deflexio´n, X, que sufre la micropalanca




Para obtener las curvas de fuerza frente a penetracio´n, el sistema de retroalimentacio´n se
debe desactivar, ya que si no e´ste mantendr´ıa la distancia entre la punta y la muestra constante.
En la superficie de la muestra se elige el punto sobre el que se desean realizar las curvas de
fuerza. Sobre el punto deseado, se para la punta. Se aplica una rampa de voltaje a los piezoele´ctri-
cos de tal manera que la punta se acerca a (o se aleja de) la muestra una distancia determinada.
A medida que la punta se acerca a (o se aleja de) la muestra, se graban simulta´neamente mag-
nitudes f´ısicas que cambian a medida que cambia la distancia entre la punta y la muestra.
Algunos ejemplos de dichas magnitudes f´ısicas son por ejemplo: la deflexio´n de la micropalanca,
amplitud de oscilacio´n (si la punta se mantiene oscilando mientras se realiza la curva), sen˜al
de desfase, corriente registrada entre punta y muestra etc. Existe un amplio espectro de sen˜ales
que se pueden registrar a medida que la punta se acerca o se aleja de la muestra, cuya eleccio´n
e interpretacio´n dependera´n de la creatividad del experimentador.
De esta manera se obtienen curvas de deflexio´n de la micropalanca medido en el fotodiodo (en
unidades de voltios), en funcio´n del recorido del piezoele´ctrico cuyas unidades sera´n nano´metros.
Estas curvas proporcionara´n informacio´n directa de co´mo es la interaccio´n entre punta y muestra
a medida que se van acercando. Se describe detalladamente de forma generalizada en el pa´rrafo
a continuacio´n.
Cuando la punta esta´ suficientemente lejos de la muestra, no existe ninguna fuerza de in-
teraccio´n por lo que la micropalanca no se deflecta. Esto corresponde al punto (a) en la figura
2.4. E´ste es el valor registrado en el fotodiodo el que se va a considerar co´mo el origen de la
deflexio´n y por tanto de las fuerzas. En la figura 2.4 el origen esta´ marcado con un c´ırculo azul.
Cuando la punta esta´ lo suficientemente cerca de la superficie como para que el gradiente de
la fuerza, dF/dz, iguale o supere ligeramente la constante del muelle, k, se produce lo que se
conoce como “salto al contacto” o “jump to contact”, punto (b) en la figura. Debido a las fuerzas
atractivas de tipo Wan der Waals entre la punta y la muestra, la micropalanca se deflecta de
manera repentina de manera que la punta y la superficie entran en contacto.
Desde este punto segu´n se sigue acercando la punta a la muestra, empezara´n a entrar en
juego las fuerzas repulsivas como son las fuerzas debido al solapamiento de las nubes electro´nicas.
La deflexio´n se produce entonces en sentido contrario (positiva), como se puede observar en el
punto (e) de la figura 2.4. Al seguir acercando la punta a la muestra las fuerzas de repulsio´n
seguira´n aumentando, al igual que la deflexio´n de la micropalanca.
La curva de retraccio´n o de alejamiento entre la punta y la muestra, no tiene por que´ solapar
con la curva de acercamiento. El punto en el que la punta se separa de la superficie suele aparecer
algunos nano´metros ma´s lejos que el punto en donde la punta salto´ al contacto en la curva de
ida. Esta histe´resis en las curvas de fuerza se debe a las fuerzas de adhesio´n o capilaridad por
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Figura 2.4: Representacio´n de la evolucio´n de la micropalanca al acercar la punta a la muestra mediante
la curva de deflexio´n vs desplazamiento del piezo. En el punto marcado como (a) la punta
y la muestra esta´n muy alejadas, la punta no experimenta ninguna fuerza por lo que la
micropalanca no se deflecta. En (b) la punta experimenta fuerzas de atraccio´n por lo que
salta bruscamente al contacto con la superficie. Este feno´meno se conoce como “salto al
contacto”. En (c) el piezoele´ctrico se sigue acercando a la superficie de la muestra. En (d)
las fuerzas de atraccio´n son iguales a las fuerzas de repulsio´n por lo que la deflexio´n total de
la micropalanca es nula. La l´ınea roja horizontal discontinua es el nivel que se elige como el
origen de las fuerzas. A medida que la aproximacio´n hacia la muestra aumenta las fuerzas de




la formacio´n de cuellos de agua, cuellos formados con el propio material de la muestra o por
la presencia de contaminantes en la superficie. Cuanto mayor sea el valor de la constante de la
micropalanca, menor sera´ la histe´resis en las curvas de fuerza. Con otras palabras, cua´nto ma´s
r´ıgida sea la micropalanca, menos influyentes sera´n las fuerzas de adhesio´n.
Matrices de indentaciones
La nanoindentacio´n, y los efectos producidos como consecuencia de ella, es un proceso de
tipo estoca´stico que depende de la temperatura. La nucleacio´n de dislocaciones es un proceso
que puede ser activado te´rmicamente o aplicando un trabajo meca´nico, que es lo que ocurre
cuando se realiza una indentacio´n [43]. Schuh et al. propusieron una ecuacio´n del tipo Arrhenius
para la probabilidad de nucleacio´n de una dislocacio´n por unidad de volumen, n˙:






donde σ es la tensio´n en un volumen V, T la temperatura y k la constante de Boltzman.
Es por ello por lo que es necesario realizar un estudio estad´ıstico para poder cuantificar
los para´metros obtenidos a partir de las nanoindentaciones. Adema´s, mediante el estudio es-
tad´ıstico de las indentaciones se minimiza la influencia que puedan tener cambios topogra´ficos
locales, variaciones de temperatura, pequen˜as diferencias en la alineacio´n del sistema o´ptico de
deteccio´n... etc. Es decir, se tienen en cuenta las pequen˜as diferencias en las condiciones experi-
mentales. Las diferencias en las magnitudes que se estudian debidas a factores experimentales,
estara´n contenidas dentro de las barras de error del estudio estad´ıstico experimental.
Para llevar a cabo este estudio estad´ıstico se realizan series de matrices ordenadas de in-
dentaciones. Esto se puede realizar de forma automa´tica con el programa que controla el AFM.
En general, estas matrices se han realizado segu´n una matriz 3×3, compuesta por 9 nanoin-
dentaciones distribu´ıdas en 3 filas y en 3 columnas.
Las matrices de indentaciones se han realizado con dos configuraciones diferentes posibles:
i) Aumentando la carga ma´xima aplicada para estudiar el efecto que tiene lugar al aumentar
la fuerza.
ii) Manteniendo constante el valor de la fuerza para todas las indentaciones y as´ı estudiar la
reproducibilidad de las curvas de fuerza y de las huellas.
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Inicialmente se toma una imagen general de la zona que se va a indentar. De este modo se elige
la zona en la que se va a indentar. Se realiza un aumento (zoom) sobre la zona elegida para
tener una imagen de la regio´n antes de realizar las nanoindentaciones y poder compararla con
la imagen tomada despue´s de realizarlas. Se realizan las curvas de deflexio´n frente a recorrido
del piezo de forma automa´tica.
Los para´metros de indentacio´n como fuerza ma´xima aplicada, velocidad de acercamiento
(o alejamiento), distancia entre la punta y la muestra, etc se especifican en el programa que
controla.
Al final del experimento, se toma una imagen del a´rea en donde se ha realizado la matriz de
indentaciones para observar el resultado.
Metodolog´ıa experimental
La metodolog´ıa de medida experimental que se ha seguido en la realizacio´n de los experi-
mentos es la siguiente:
Al comienzo del experimento se indenta sobre la muestra de diamante para poder obtener la
referencia de una muestra que no se deforma. Todo el movimiento del piezo se convierte en
deflexio´n de la micropalanca. Esta es la forma de calibrar la deflexio´n de la micropalanca
para poder obtener las curvas de fuerza vs penetracio´n del oro, como se explica en el
apartado del presente cap´ıtulo.
Despue´s de indentar sobre el diamante, se levanta la punta con mucho cuidado de no
cambiar las condiciones experimentales, se retira la muestra de diamante y se introduce la
muestra que se desee medir. Se realizan los experimentos de nanoindentacio´n.
Si es necesario medir ma´s de una muestra se cambia la muestra y se introduce la se-
gunda, con cuidado de no modificar la configuracio´n experimental. Se vuelven a realizar
los experimentos de nanoindentacio´n sobre la segunda muestra en las mismas condiciones
experimentales que en el caso anterior.
Se vuelve a introducir la primera muestra con cuidado de no cambiar la configuracio´n
experimental y se realizan las nanoindentaciones.
Se repiten los experimentos de indentacio´n sobre la segunda muestra.
Finalmente se repite la calibracio´n de la micropalanca con la muestra de diamante.
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Es importante que las condiciones experimentales a lo largo del experimento sean las mismas
para que los resultados experimentales ente las distintas muestras puedan ser comparados. Se
calibra la micropalanca al principio y al final del experimento para comprobar que la respuesta
de la micropalanca y de la punta no ha cambiado a lo largo del experimento. Adema´s se llevan
a cabo series de indentaciones en las dos muestras diferentes alternativamente para estudiar
la reproducibilidad de los resultados experimentales. As´ı se tienen en cuenta los cambios que
pudieran existir al cambiar de zona en la muestra, pequen˜os cambios en la inclinacio´n de la
muestra etc.
2.2.4. Protocolo utilizado en la obtencio´n de las curvas de fuerza vs pene-
tracio´n
Para estudiar las propiedades meca´nicas de la superficie de un material a escala nanome´trica,
es necesario obtener la respuesta del material en estudio ante la aplicacio´n de unas fuerzas
determinadas. Las indentaciones realizadas con el AFM permiten obtener las curvas de deflexio´n
vs movimiento del piezo explicadas en el apartado anterior, a partir de las cuales se obtienen las
curvas de fuerza vs penetracio´n o simplemente, curvas de fuerza.
Las curvas de fuerza vs penetracio´n son una representacio´n de la respuesta del material ante
la aplicacio´n de una fuerza externa. En el eje de las abscisas se representa la penetracio´n, δ o
h, de la punta en el interior del material. En el eje de las ordenadas se representa la fuerza,
F , que la micropalanca ejerce sobre la muestra. Experimentalmente se mide la deflexio´n de la
micropalanca como resultado de la fuerza que la superficie ejerce sobre la micropalanca. Esta
fuerza es igual pero de sentido contrario a la que la micropalanca ejerce sobre la superficie segu´n
el principio de accio´n y reaccio´n.
Para la obtencio´n de las curvas de fuerza, se siguen los pasos que se describen a continuacio´n.
1. Se realizan indentaciones sobre la muestra de referencia, dura en comparacio´n con la
muestra en estudio. A partir de estas indentaciones se obtienen las curvas de deflexio´n vs
movimiento del piezo, x′ vs ∆′, de la muestra de referencia. En el caso de la muestra de
referencia, la penetracio´n en la muestra se puede despreciar, cumplie´ndose:
∆′ = x′ (2.6)
La sensibilidad del sistema, m, se obtiene a partir de la pendiente del ajuste lineal de los
datos experimentales.
x′ = m ·∆′ (2.7)
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Tabla 2.1: S´ımbolos de los para´metros medidos experimentalmente.
2. Al realizar las indentaciones sobre la muestra en estudio obtendremos dos grupos de
datos: la deflexio´n, x, y el recorrido del piezo, ∆. Cuando el piezoele´ctrico realiza el recorri-
do de tal manera que la punta se acerca a la muestra, la micropalanca se deflecta sobre la
muestra. Pero adema´s, debido a que la muestra es blanda, el extremo de la punta penetra
en la muestra una distancia, δ. Las tres magnitudes se relacionan segu´n la expresio´n:
∆ = x+ δ (2.8)
Penetracio´n
Si tuvie´ramos un mismo valor de la deflexio´n de la micropalanca tanto para la muestra de
referencia como para la muestra en estudio, se cumplir´ıa:
x′ = x (2.9)
Por lo que a partir de las ecuaciones 2.8 y 2.6 se podr´ıa obtener un valor de la penetracio´n
dentro de la muestra, δ, igual a:
δ = ∆−∆′ (2.10)
Se debe tener en cuenta que no necesariamente se cumple la relacio´n 2.9. Los valores ex-
perimentales de la deflexio´n sobre la muestra de referencia no corresponden con los valores
experimentales de la deflexio´n en la muestra en estudio. Por tanto, ya que es posible ajustar los
datos de la muestra de referencia a una recta segu´n la ecuacio´n 2.7, se pueden calcular los valores
del recorrido del piezo, ∆′, a los que le corresponden valores de la deflexio´n iguales que el grupo
de datos experimental de la muestra en estudio, x. En la siguiente ecuacio´n se pondra´ como
argumento los valores experimentales de la deflexio´n x:
∆′ = x/m (2.11)
Una vez obtenidos los valores del recorrido del piezo de la muestra de referencia correspondientes
a valores de la deflexio´n x′ = x, se puede realizar la resta dada por la ecuacio´n 2.10 y as´ı obtener
los valores de la penetracio´n.
Fuerza
Los valores de las fuerzas se obtienen suponiendo va´lida la aproximacio´n de la micropalanca a
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P ara la  
m uestra  de 
diam ante:
δ≈0 → ∆ =  x












Figura 2.5: Esquema de los para´metros experimentales.
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Penetracio´n Fuerza
δ = ∆−∆′ F = x · k/m
Tabla 2.2: Penetracio´n y fuerza a partir de las medidas experimentales.
un muelle de masa puntual segu´n la ley de Hooke:
F = −k · x (2.12)
Siendo k la constante de la micropalanca 2.1.2. La deflexio´n, x se ha de sustituir en unidades de
deflexio´n, nano´metros, como se ha explicado en el apartado 2.2.2.
El origen de la deflexio´n, y por tanto de la fuerza, se elige en el valor constante de la deflexio´n
cuando la micropalanca no se deflecta ya que la punta y la muestra esta´n lejos. En la figura 2.4
el valor tomado como origen de la deflexio´n esta´ marcado con la l´ınea roja discontinua horizontal
y la posicio´n de la microplanca se esquematiza en el punto (a). El origen de los desplazamientos
del fotodiodo se toman en el punto en el que punta y superficie esta´n en contacto y la deflexio´n
de la micropalanca es nula. En la figura 2.4 se marca con una circunferencia azul.
En la tabla 2.2 se resume la obtencio´n de la deflexio´n y la fuerza medidos a partir de los
para´metros experimentales. El procedimiento para obtener las curvas F vs δ a partir de los datos
experimentales x vs ∆ se esquematiza en la figura 2.6.
En la figura 2.7 se puede observar una curva original de la deflexio´n de la micropalanca
al acercarla a una muestra de Au(100) plano (curva verde) y a una muestra de referencia de
diamante (curva morada), en funcio´n del recorrido realizado por el piezoele´ctrico. La curva negra
continua es el ajuste realizado de la curva sobre el diamante para poder determinar las curvas
de fuerza vs penetracio´n del Au(100). Se puede comprobar la diferencia en el comportamiento
de las curvas de deflexio´n vs movimiento del piezo para la muestra de oro y para la muestra de
diamante. En la curva del Au(100) se observan claramente discontinuidades.
2.2.5. Descripcio´n general de las curvas de fuerza vs penetracio´n
En las curvas de fuerza frente a penetracio´n existen t´ıpicamente dos zonas diferenciadas: la
zona ela´stica y la zona pla´stica.
La regio´n ela´stica de la curvas de fuerza vs penetracio´n corresponde a una indentacio´n en la
que el material se deforma debido a la presio´n que ejerce la punta, pero lo hace de manera no
permanente. En otras palabras, cuando se indenta la superficie del material aplicando fuerzas
dentro de la regio´n ela´stica, el material se recupera sin dejar huella ninguna cuando se retira la
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P rotocolo curvas  F -z
P enetración m ateria l = ( M ov. piezo m ateria l) –     (Deflex. m ateria l) =
D eflexión (V ) D eflexi ó n (nm) F uerza (nN)
P endie nte diam ante: 
m  (V / nm )
(D eflex(V )= P iezo(nm ) para diam ante)
la  m icropalanca com o un m uelle :
F = - k· x
k : C te . micropalanca [N /m ]





















P enetraci ón ( nm)
O R D E N A D A S
A B C IS A S
=  ( M ov. piezo m ateria l) – (M ov. piezo diamante)
D iam ante infinitamente duro: 
D eflex(V )=P ie zo(nm ) 
/m · k
Figura 2.6: Esquema de obtencio´n de las curvas de fuerza vs penetracio´n a partir de las curvas de
deflexio´n vs recorrido del piezo.
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Figura 2.7: Curvas originales de la deflexio´n de la micropalanca registrada en el fotodiodo vs el
movimiento realizado por el piezoele´ctrico al acercar la punta a una muestra de Au(100)
plana (curva verde) y a una muestra de diamante (curva morada). La l´ınea negra conti-
nua es el ajuste realizado sobre la curva de diamante para calcular las curvas de fuerza vs



















P enetración (nm )
C 29_070320_A u111pl_46(a ) (b)   A u (111) plano
 A juste  H ertz
Figura 2.8: Curva de fuerza vs penetracio´n en Au(100). a) Regio´n ela´stica que se puede ajustar al
modelo de Hertz (curva azul); b) Regio´n pla´stica en la que se observan los pop-ins.
punta. Otra caracter´ıstica de la regio´n ela´stica es que la curva de fuerza vs penetracio´n de carga
solapa con la curva de descarga, es decir, no existe histe´resis. Generalmente esta regio´n de las
curvas de fuerza vs penetracio´n se ajusta al modelo propuesto por Hertz en el que la F ∝ δ3/2
(ve´ase el ape´ndice C).
La regio´n ela´stica se extiende hasta un valor determinado de la fuerza al que se denomina
l´ımite ela´stico. Al aumentar los valores de la fuerza por encima del l´ımite ela´stico se accede
a lo que se llama regio´n pla´stica. Las curvas de fuerza en esta regio´n se desv´ıan del modelo
de Hertz y, generalmente, aparecen discontinuidades. Estas discontinuidades en las curvas de
fuerza se conocen en ingle´s como pop-ins y se relacionan con la nucleacio´n de dislocaciones como
consecuencia de la fuerza aplicada [15,25,44–46]. La regio´n pla´stica de las curvas corresponden
a indentaciones en las que el material queda deformado de manera permanente. Al retirar la
punta queda una huella ma´s o menos profunda segu´n la fuerza que se haya aplicado.
2.2.6. Precauciones experimentales al realizar las curvas de fuerza
Cuando se realizan las curvas de fuerza se ha de tener en cuenta un efecto que puede modificar
el ana´lisis de los datos experimentales respecto a lo que se ha descrito en el apartado 2.2.4.
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2.3 Sistemas en ultralto vac´ıo
Al indentar la superficie, la punta debe incidir perpendicular a la superficie de la muestra.
Si esto no fuera as´ı, puede ocurrir que, mientras el piezo desplaza la muestra hacia la punta,
e´sta u´ltima se incline debido a la friccio´n existente y que deslice hacia adelante [17, 18, 47]. En
este caso, en lugar de realizar una indentacio´n perpendicular a la superficie, la punta aran˜ar´ıa la
superficie de la muestra creando un surco. Cuando la punta aumenta la presio´n hacia la muestra
(curva de carga), el efecto de que la punta deslice se manifestar´ıa en una reduccio´n de la sen˜al de
deflexio´n de la micropalanca, por lo que la fuerza normal medida se reducir´ıa. En consecuencia
aparecer´ıa una reduccio´n de la sen˜al de deflexio´n de la micropalanca en comparacio´n a la que se
obtendr´ıa si la punta fuese perfectamente perpendicular a la superficie. En la curva de descarga,
al retirar la punta de la muestra, el efecto ser´ıa el contrario, la sen˜al de deflexio´n aumentar´ıa con
lo que la fuerza normal aumentar´ıa su valor [48]. En este caso, se tendr´ıa que tener en cuenta la
contribucio´n de la fuerza lateral a la sen˜al de deflexio´n en el ana´lisis de las curvas de fuerza [49].
Este efecto tambie´n puede evidenciarse en las curvas de deflexio´n vs movimiento del piezo en
la aparicio´n de pequen˜os saltos que no son debidos a las discontinuidades debidas a la nucleacio´n
de las dislocaciones, si no a un efecto de adherencia y salto brusco (stick-slip) de la punta sobre
la muestra [17]. La punta al moverse sobre la superficie es capaz de detectar la periodicidad
ato´mica de la muestra. Cuando la punta se encuentra en una posicio´n ato´mica superficial entre
dos a´tomos le cuesta pasar a la siguiente posicio´n ato´mica debido a la friccio´n existente. Sin
embargo ya que el piezoele´ctrico sigue movie´ndose forzando a la punta a moverse, llegara´ un
momento que e´sta pasa a la siguiente posicio´n ato´mica de una manera abrupta. El te´rmino
“adherencia” (stick) se refiera a la resistencia de la punta a moverse entre posiciones ato´micas
y el te´rmino “salto brusco” (slip) se refiere al salto abrupto que finalmente la punta realiza al
superar la barrera de potencial. Es espan˜ol se puede llamar adherencia y salto brusco. El modelo
de Tomlimson describe con un modelo sencillo de potenciales ato´micos este efecto [50].
Es conveniente introducir correcciones para evitar este efecto. Cannara et al. [47] proponen
un desplazamiento lateral en el sentido contrario al que la punta patina, simulta´neo al desplaza-
miento vertical de la micropalanca hacia la muestra cuando se realizan la curvas de fuerza.
2.3. Sistemas en ultralto vac´ıo
Durante la realizacio´n de la tesis se ha trabajado en varias ocasiones con sistemas de ultralto
vac´ıo. Para la preparacio´n de las muestras de oro y modificacio´n de superficies (tanto de oro
como de dio´xido de titanio) por bombardeo io´nico se ha trabajado con una de las campanas
pertenecientes al grupo de superficies de la UCM.
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2.3.1. Campana de ultralto vac´ıo del Grupo de Fisicoqu´ımica de Superficies
de la UCM
Este sistema se compone de una campana principal y una preca´mara o ca´mara de insercio´n
ra´pida de la muestra, que permite introducir y sacar muestras sin romper el vac´ıo. Entre estas
dos ca´maras existe una va´lvula que aisla una ca´mara de la otra. La presio´n base de trabajo de
la campana principal es de 10−10 Tor. Para la obtencio´n y manutencio´n del vac´ıo de la campana
principal existen una bomba turbo molecular con su correspondiente rotatoria y una bomba
io´nica. En la preca´mara existe otra bomba turbo molecular con su correspondiente rotatoria.
En la campana principal, adema´s del microscopio de efecto tu´nel, se encuentra la instru-
mentacio´n t´ıpica de los sitemas de ultralto vac´ıo: filamento de calentamiento electro´nico, can˜o´n
de iones, equipo de difraccio´n de electrones de baja energ´ıa (low energy electron difraction,
LEED), analizador de electrones y cuadrupolo.
Para insertar una muestra en la campana se introduce a trave´s de la puerta al exterior que
tiene la preca´mara. Esta puerta esta´ sellada con una goma de vito´n. Una vez que la muestra
esta´ colocada en el interior de la preca´mara se realiza vac´ıo. El hecho de que esta ca´mara sea
pequen˜a permite hacer un vac´ıo de 10−9 Tor en pocos minutos. Cuando esto se consigue se puede
realizar la transferencia de la muestra a la campana principal mediante la barra de transferencia
(Fig. 2.9).
La muestra se coloca en el manipulador que se puede mover en las tres direcciones del espacio,
rotar a lo largo de su eje que adema´s se puede inclinar. El manipulador es la localizacio´n en
donde la muestra se va a preparar para su limpieza, bombardeo, comprobacio´n de la calidad
superficial etc. Del manipulador se podra´ transferir al portamuestras en donde se realizara´n las
medidas de STM.
La limpieza de la muestra se realiza mediante ciclos de bombardeo io´nico y de calentamiento.
La muestra se ataca mediante bombardeo diferencial. Existe adema´s un sistema de lentes
electrosta´ticas que permiten focalizar el haz y desplazarlo a la posicio´n adecuada. La caja de
Faraday en el manipulador permite medir el flujo de iones. Se dispone tambie´n de un sistema
de barrido del haz de iones sobre la muestra para favorecer un bombardeo homoge´neo.
La muestra se calienta mediante emisio´n de electrones provenientes del filamento de un
material refractario que existe en el propio manipulador en el que se coloca la muestra. Gracias
al calentamiento de la muestra se recupera el dan˜o provocado por el bombardeo io´nico y se
consigue una superficie limpia.
El LEED es una te´cnica que permite conocer la calidad estructural de la superficie en estudio.
A partir del diagrama de difraccio´n obtenido por la difraccio´n de electrones de baja energ´ıa sobre
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la muestra, se puede conocer el ordenamiento de los a´tomos de la superficie. Se puede tambie´n
identificar el tipo de superestructura perio´dica que se encuentre en la superficie de la muestra,
como por ejemplo, un ordenamiento perio´dico de escalones.
El analizador de electrones permite analizar la composicio´n qu´ımica de la superficie me-
diante esepctroscop´ıa Auger. As´ı se podra´n conocer la presencia de contamienantes o los gases
adsorbidos en la superficie.
2.4. Muestras empleadas
Para la realizacio´n de los experimentos de esta tesis doctoral, se ha trabajado con
monocristales de oro y de dio´xido de titanio orientados, comprados en la casa Surface Preparation
Laboratory.
Los monocristales de oro utilizados presentan la orientacio´n superficial (100), la (111) y la
(788). Los monocristales de dio´xido de titanio presentan una estructura tipo rutilo de orientacio´n
superficial (110).
2.4.1. Estructura cristalina de las muestras
Al trabajar con monocristales, las muestras tienen una estructura cristalina bien definida en
todos los puntos de la superficie. No existen por tanto cambios en la orientacio´n cristalina en la
superficie.
Oro.
El oro es un metal de estructura cristalina cu´bica centrada en las caras o FCC con para´metro
de red 2.04 A˚.
Se han utilizado tres monocristales distintos a lo largo de este trabajo orientados segu´n la
cara (100), (111) y (788).
El plano (111) es el que contiene la diagonal del cubo FCC. La geometr´ıa de este plano es
hexagonal. Es el plano que presenta mayor densidad ato´mica o el ma´s compacto.
Los planos 100 ser´ıan las caras del cubo segu´n la figura 2.10. Presentan simetr´ıa cuadrada. Las
superficies de Au(100) reconstruyen de la forma llamada (5 × 20). Esta reconstruccion aparece
como consecuencia de solapar una capa de a´tomos con estructura hexagonal sobre una capa








Figura 2.10: Esquema de la celda unidad del oro y planos correspondientes a los planos (100) (en verde)
y (111) (en azul).
53
Sistema experimental
del sistema, los a´tomos de la capa superficial tienden a formar el ma´ximo nu´mero de enlaces
posibles. As´ı pues la superficie presenta una corrugacio´n de filas a lo largo de la direccio´n <110>,
compuestas por 6 a´tomos distribu´ıdos transversalmente.
La muestra de Au(788) se trata de una muestra con una distribucio´n homoge´nea de escalones
de 4 nm de ancho aproximadamente. El ordenamiento ato´mico en la superficie de cada escalo´n
es el de una estructura (111). Esta muestra se explicara´ con ma´s detalle en el apartado 3.2 del
cap´ıtulo 3.
Sistema de deslizamiento en metales FCC Los sistemas de deslizamiento de las disloca-
ciones en metales, esta´n habitualmente compuestos por los planos y las direcciones ma´s com-
pactas de la estructura cristalina. As´ı pues, en las estructura FCC, las dislocaciones que se crean
comu´nmente deslizara´n en los planos {111} y a lo largo de las direcciones <110> [51].
El deslizamiento de los a´tomos de un plano (111) sobre otro a lo largo de la direccio´n <110>,
tiene lugar en dos pasos, siguiendo las direcciones <211> que suman el desplazamiento total
<110>. Cada uno de los deslizamientos en la direccio´n <211> da lugar a una dislocacio´n parcial,
con un vector de Burgers cuyo mo´dulo sera´ una fraccio´n del vector de red. Teniendo en cuenta
que el empaquetamiento de los planos (111) en un cristal FCC perfecto sigue un orden abcabc, se
puede comprobar que la dislocacio´n parcial engloba una falta de apilamiento y empaquetamiento
sera´ entonces ababcab. La dislocacio´n total no engloba una falta de apilamiento.
En la figura 2.11 se puede observar este mecanismo de deslizamiento. Se esquematizan los
a´tomos en el plano (111) es una estructura FCC. Los a´tomos verdes representan el plano (111)
que esta´ situado sobre el plano (111) formado por los a´tomos naranjas. Para formar una dis-
locacio´n total, el a´tomo verde primero desliza a lo largo de la direccio´n [1¯21¯], pasando a la
posicio´n en donde esta´ el a´tomo azul, y finalmente completa el deslizamiento movie´ndose segu´n
la direccio´n [21¯1¯] para completar el circuito. El desplazamiento total tiene lugar a lo largo de la
direccio´n [11¯0], pero se ha realizado en dos pasos ya que es energe´ticamente favorable [52].
Dio´xido de titanio (IV)
La estructura cristalina natural del dio´xido de titanio se manifiesta con estructura tipo rutilo.
La celda unidad es tetragonal con lados de longitud a=4.59 A˚ y c=2.96 A˚. El radio io´nico del
titanio (IV) es 0.745 A˚y el del ox´ıgeno es de 1.26 A˚. La cara (110) es la que se encuentra de
forma natural en la naturaleza. Se caracteriza por la presencia de hileras de a´tomos de ox´ıgeno
que sobresalen 1.13 A˚del plano (110) [53].
En la figura 2.12 se puede observar la estructura de la celda unidad del TiO2 y en particular
de la cara (110). En azul claro se representan los a´tomos de ox´ıgeno que forman las hileras






Figura 2.11: Esquema del plano (111) de un cristal FCC. Descomposicio´n de una dislocacio´n total [11¯0]
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Figura 2.12: Esquema de la estructura de TiO2 tipo rutilo. Representacio´n de la superficie (110), de
perfil y vista desde arriba.
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2.4.2. Me´todos de limpieza de las muestras
Limpieza de los monocristales de oro
Los cristales de oro utilizados en esta tesis se han limpiado en el interior de la campana
de ultralto vac´ıo por lo me´todos cla´sicos de bombardeo io´nico y calentamiento, descritos en el
apartado 2.3.1. En el me´todo regular de limpieza se utiliza una dosis de θ+= 31 ML+ y un flujo
de Φ= 4 ×1013 iones cm−2 s−1 a 1 keV de energ´ıa.
El calentamiento de la muestra se realiza por bombardeo electro´nico. Gracias al calentamiento
de la muestra se recupera el dan˜o provocado por el bombardeo io´nico y se consigue una superficie
ordenada.
La calidad estructural de la superficie se comprueba in situ mediante difraccio´n de electrones
de baja energ´ıa (LEED).
Una vez que la superficie de la muestra se considera limpia, se saca de la campana de ultralto
vac´ıo al aire para introducirla en el AFM, y realizar los experimentos de indentaciones.
Limpieza de los monocristales de dio´xido de titanio
Este tipo de muestras son ma´s dif´ıciles de limpiar en ultralto vac´ıo que las muestras meta´licas
ya que la calidad de la superficie depende en gran medida de la historia de la muestra. Existen
diversos me´todos de limpieza en ultralto vac´ıo por bombardeo io´nico y calentamiento [54] y por
ataque qu´ımico. En nuestro caso se ha utilizado el me´todo del ataque qu´ımico. Este me´todo
permite obtener terrazas monoato´micas de anchura por encima de los 100 nm.
El ataque qu´ımico se realiza con una disolucio´n de a´cido clorh´ıdrico al 40% por ciento. Se
introduce la muestra en la disolucio´n durante 10 minutos. Pasados los 10 minutos la muestra
se saca, se aclara en agua destilada y con nitro´geno seco. Para recuperar el dan˜o creado por el
ataque la muestra se calienta durante 1-1.5 horas en un horno a 600 − 650 ◦C en atmo´sfera de
aire. El ox´ıgeno presente en el aire es el que proporcionara´ los a´tomos de ox´ıgeno necesarios para
mantener la estequiometr´ıa de la muestra.
Se puede comprobar la calidad de la superficie con AFM, y si el resultado no es satisfactorio,
se repite el ciclo de limpieza tantas veces como sean necesarias.
2.5. Modificacio´n de superficies por bombardeo io´nico
Mediante la te´cnica de bombardeo io´nico se puede modificar la estructura de la superficie de
un material. Los iones acelerados al incidir sobre el material creara´n un dan˜o tanto en la super-
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Figura 2.13: Esquema de los defectos creados al incidir un ion sobre la superficie de un so´lido.
ficie como por debajo de e´sta. Las caracter´ısticas del dan˜o producido depende de multitud de
para´metros como pueden ser el flujo io´nico (nu´mero de iones incidentes por segundo y por unidad
de a´rea), energ´ıa y masa de los iones incidentes, energ´ıa de cohesio´n del material bombardeado,
temperatura, etc. En este proceso compiten dos feno´menos f´ısicos: por un lado el dan˜o io´nico
creado en la superficie y sus alrededores y por otro la difusio´n ato´mica que tiende a eliminar
los defectos producidos. El bombardeo tiende a formar una superficie rugosa, mientras que la
difusio´n tiende a suavizarla o aplanarla. As´ı la apariencia de la superficie despue´s del bombardeo
dependera´ de que´ efecto predomine. En general, cuanto mayor sea el flujo de bombardeo, mayor
sera´ la rugosidad en la superficie.
El bombardeo io´nico produce regiones con un desorden estructural en una regio´n ma´s o
menos cercana de la superficie. El ion al penetrar en el material colisiona con un a´tomo de la
red cristalina transmitie´ndole su energ´ıa. As´ı el a´tomo puede sufrir un desplazamiento fuera
de su posicio´n de equilibrio creando algu´n tipo de defecto. El caso ma´s t´ıpico es la creacio´n
de un par de Frenkel, un intersticial y una vacante. Los a´tomos desplazados pueden a su vez
transmitir su energ´ıa a otros a´tomos del entorno y moverlos de su posicio´n de equilibrio. De esta
manera se crea una cascada de sucesos, por lo que el dan˜o producido en el cristal se extiende
a una superficie relativamente elevada. Para bombardeo con iones de media y baja energ´ıa, en
donde la extensio´n del dan˜o no es muy grande, la superficie juega un papel muy importante en
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la generacio´n de defectos. En la figura 2.13 (tomada de la tesis doctoral de O. Rodr´ıguez de la
Fuente) se representan los distintos efectos creados por un ion al incidir sobre la superficie del
material.
En este trabajo se ha utilizado el bombardeo io´nico como te´cnica para crear defectos tanto
en la superficie como en unas pocas monocapas por debajo de e´sta. La modificacio´n estructural
de la superficie queda patente en las ima´genes de AFM, tomadas en muestras bombardeadas
tanto a alto como a bajo flujo. La superficie que ha sido bombardeada a bajo flujo presenta
un dan˜o estructural menor que la muestra bombardeada a alto flujo. Esto es debido a que en
el primer caso la difusio´n ato´mica en la superficie juega un papel ma´s importante. En el caso
del Au(100) el bombardeo a alto flujo crea una superficie nanostructurada con orden a corto
alcance.
2.6. Conclusiones
A lo largo de este cap´ıtulo se ha descrito el funcionamiento y las partes que componen el
microscopio de fuerzas ato´micas. E´sta es la herramienta experimental con la que se ha realizado
la mayor parte del trabajo desarrollado en esta tesis doctoral.
Se ha descrito la metodolog´ıa seguida, tanto experimental como en el ana´lisis, para la ob-
tencio´n de las curvas de fuerza vs penetracio´n que es el nu´cleo del que se obtiene gran parte de
la informacio´n acerca de las propiedades meca´nicas de las superficies.
Se ha descrito tambie´n el sistema de ultralto vac´ıo con el que se han limpiado los
monocristales de oro.
Se ha detallado la estructura cristalina de las muestras de oro y de dio´xido de titanio em-
pleadas en el trabajo.
Y, por u´ltimo, se han resumido los efectos provocados por el bombardeo io´nico, te´cnica
utilizada en los cap´ıtulos 4 y 5.
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Propiedades meca´nicas de una
superficie escalonada: Au(788)
En este cap´ıtulo se utiliza una muestra con una distribucio´n homoge´nea de escalones
ato´micos como aproximacio´n de una superficie real. Se realizan experimentos de
nanoindentacio´n sobre la muestra escalonada y sobre la plana correspondiente, uti-
lizada como referencia. En las curvas de fuerza de la muestra escalonada se iden-
tifica una nueva regio´n, denominada cuasipla´stica, relacionada con un nuevo tipo
de respuesta meca´nica que tiene caracter´ısticas tanto ela´sticas como pla´sticas. Los
resultados experimentales se comparan con simulaciones atomı´sticas, que han per-
mitido comprender los mecanismos de plasticidad incipiente a nivel ato´mico. La re-
gio´n cuasipla´stica aparece como consecuencia de la nucleacio´n heteroge´nea de dislo-
caciones en los bordes de los escalones y adema´s conlleva una reduccio´n intr´ınseca
del l´ımite ela´stico respecto al de la muestra plana.
Propiedades meca´nicas de una superficie escalonada: Au(788)
3.1. Introduccio´n
El objetivo principal de este cap´ıtulo consiste en estudiar el efecto que los defectos superfi-
ciales tienen sobre los estadios iniciales de la plasticidad. Las superficies reales presentan multitud
de asperezas y de defectos que difieren mucho de los casos ideales que se estudian habitualmente,
como son por ejemplo, los monocristales.
Los monocristales de metales poseen muy buena calidad superficial en el sentido de que el
ordenamiento de los a´tomos en la superficie es o´ptimo dando lugar a superficies pra´cticamente
planas, con terrazas ato´micas. La orientacio´n cristalogra´fica esta´ muy bien definida como conse-
cuencia de que el monocristal se corte a lo largo de una orientacio´n determinada con una gran
precisio´n en el a´ngulo de corte. Adema´s cuando la preparacio´n de la muestra tiene lugar en
condiciones de UHV, la calidad superficial puede llegar a ser muy elevada, cercana a la de un
cristal ideal.
Sin embargo, este caso dista mucho del caso real. Las superficies reales presentan multitud
de surcos e irregularidades que en ocasiones pueden modificar las propiedades meca´nicas. Por
ejemplo, se conoce que los defectos, tanto en la superficie como en el volumen de un material,
pueden actuar como centros de nucleacio´n de dislocaciones [1,2] y modificar el comportamiento
meca´nico comparado con un cristal ideal.
Existen estudios anteriores a este trabajo que evidencian co´mo la presencia de un escalo´n en
una superficie meta´lica reduce el l´ımite ela´stico de la misma [3–6]. En el trabajo de los autores
Kiely et al. se realizaron experimentos de nanoindentacio´n en las cercan´ıas de un escalo´n y lejos
de e´l [3]. En este trabajo se observa que el l´ımite de elasticidad se reduce un 30% en la cercan´ıa
del escalo´n comparado al medido para la superficie plana libre de defectos.
Corcoran et al. dieron un paso ma´s en el estudio de la influencia de los defectos en las
superficies realizando un estudio de indentaciones sobre un grupo de escalones [4]. Las curvas
de fuerza que obtuvieron revelan una regio´n ela´stica con un valor del mo´dulo de Young inferior
que el obtenido al actuar sobre la regio´n plana.
Por otra parte, resultados de simulaciones muestran que las rugosidades en la superficie
reducen el l´ımite ela´stico del material ya que e´stas favorecen la nucleacio´n de dislocaciones en
los bordes de las irregularidades [5].
Estos trabajos preliminares dan una idea de la importancia de las rugosidades en la superficie.
Sin embargo antes del trabajo presentado en esta memoria, no exist´ıa un estudio cuantitativo
detallado del papel que desempen˜a una distribucio´n homoge´nea de defectos en la superficie de
un material, en los procesos de deformacio´n pla´stica incipiente de la superficie.
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Por otro lado, cuando se tratan las propiedades meca´nicas de materiales de taman˜o
nanome´trico, la superficie puede adquirir una gran importancia al determinar las propiedades
f´ısicas del material. Esto es debido a que los a´tomos en la superficie presentan un entorno qu´ımi-
co diferente al de los a´tomos que se encuentran en el volumen. Debido al menor nu´mero de
enlaces que presentan los a´tomos de la superficie comparados con los a´tomos del volumen, las
propiedades meca´nicas cambiara´n.
Tambie´n hay que tener en cuenta que cuanto menor es el taman˜o del so´lido en estudio, mayor
es la proporcio´n de la superficie respecto al volumen. En este caso aumenta la importancia del
estado de la superficie sobre las propiedades f´ısicas.
El objetivo del trabajo desarrollado a lo largo de este cap´ıtulo es el de estudiar co´mo la
morfolog´ıa superficial afecta a las propiedades meca´nicas de volu´menes con taman˜o nanome´trico.
Como primera aproximacio´n se ha simplificado una rugosidad presente en una superficie real,
como un escalo´n en la superficie de un monocristal.
El estudio se ha realizado mediante la te´cnica de nanoindentacio´n sobre una muestra meta´lica
con una distribucio´n controlada de defectos y sobre una muestra con una superficie plana como
referencia. Se han realizado experimentos de nanoindentacio´n en las mismas condiciones en
ambas muestras, por lo que el volumen explorado en ambos casos es ide´ntico. Este volumen es
de unos pocos micro´metros cu´bicos por lo que la influencia de la superficie en el comportamiento
meca´nico del material es decisivo.
El modelo elegido con una distribucio´n controlada de defecto es una muestra cuya superficie
consiste en una red homoge´nea de escalones equidistantes. Los escalones se distribuyen en la
superficie de manera ordenada por lo que se espera que todos ellos respondan de una manera
similar ante un est´ımulo externo, como es la aplicacio´n de una fuerza. El radio de la punta
con el que se indenta es un orden de magnitud superior al taman˜o de las terrazas que sepa-
ran los escalones. De este modo, al indentar varios escalones entran en contacto con la punta
simulta´neamente. De esta manera se estudia el efecto colectivo al aplicar una fuerza sobre un
conjunto grande de defectos de ide´ntica naturaleza.
3.2. Descripcio´n de la muestra de Au(788)
Una superficie vicinal se trata de una superficie que posee una distribucio´n homoge´nea de
escalones como resultado de cortar la superficie un a´ngulo determinado correspondiente a un
plano de altos valores de los ı´ndices de Miller. El a´ngulo con el que se corta la superficie de-
termina el espaciado entre escalones y por tanto la periodicidad lateral de la superficie [7]. La
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Figura 3.1: Imagen de microscop´ıa tu´nel de la superficie de Au(788) de la referencia [9]. (a) imagen de
STM en donde se pueden observar los escalones de la superficie de la muestra Au(788), con
un detalle de los escalones en el inserto. En (b) se observa un histograma de un estudio
estad´ıstico de las anchuras de las terrazas de la muestra. El valor nominal de la anchura de
los escalones es de 0.38 nm ± anchura monoato´mica.
configuracio´n estable energe´ticamente se obtiene al sustituir la superficie plana por una superficie
con facetas de orientaciones de menores ı´ndices [8].
La superficie de Au(788) se obtiene cortando un monocristal de oro (111) con un a´ngulo de
3.5 ±0.1 ◦ respecto a la normal del plano (111). Como resultado se obtiene una muestra con una
distribucio´n homoge´nea y estable de escalones cuya envolvente es el plano (788). Idealmente el
taman˜o de las terrazas (111) entre escalones es de 3.9 nm de ancho. Mugarza et al. estudiaron
las propiedades electro´nicas de esta superficie, y caracterizaron bien su morfolog´ıa mediante
STM [9]. En este estudio se determino´ que los escalones de la muestra de Au(788) son paralelos
a la direccio´n [01¯1] y son del tipo {111}, perpendiculares a la direccio´n [2¯11]. En la figura 3.1,
obtenida de la referencia [9], se puede observar una imagen de microscop´ıa tu´nel de esta muestra
junto con un histograma de las anchuras de los escalones observados. La distribucio´n de anchuras
de los escalones muestran una distribucio´n gausiana con un valor medio de 3.9 nm en el que ma´s
de un 60% de los escalones presentan esta anchura promedio.
3.2.1. Preparacio´n de la muestra Au(788)
La muestra de Au(788) utilizada en este trabajo se ha preparado en condiciones de ultral-
to vac´ıo usando las te´cnicas habituales de bombardeo io´nico y calentamiento (apartado 2.4.2).
La calidad estructural de la superficie de la muestra limpia se ha analizado mediante LEED.
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Figura 3.2: Imagen de LEED de la muestra de Au(788) preparada en condiciones de UHV. En la imagen
se observa los puntos con simetr´ıa hexagonal caracter´ıstica de la superficie (111). La flechas
muestran un desdoblamiento de un punto de difraccio´n desdoblado como consecuencia de
la superestructura relacionada con la distribucio´n homoge´nea de escalones en la superficie.
So´lo se observa el desdoblamiento en el punto inferior izquierdo debido a que la muestra no
es paralela a la pantalla del LEED.
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Figura 3.3: Imagen de la superficie de Au(788) limpia y un perfil transversal. Se puede comprobar la
buena calidad estructural de la muestra ya que no se observan impurezas, es plana, y los
surcos que se observan son paralelos.
En la figura 3.2 se observa una imagen de un patro´n de LEED correspondiente a una muestra
de Au(788) limpia medida con energ´ıa E=43 eV. En la esquina inferior izquierda se aprecia el
desdoblamiento en tres puntos de uno de los puntos de difraccio´n. El patro´n de LEED carac-
ter´ıstico para este tipo de muestras es la superposicio´n de dos patrones de difraccio´n. Un patro´n
de difraccio´n es el correspondiente al ordenamiento ato´mico en la superficie, y el otro se obtiene
como consecuencia de la existencia de una distribucio´n perio´dica de escalones en la superficie.
El hecho de que el desdoblamiento se observe solamente en un punto es debido a que la muestra
no se encontraba paralela a la pantalla del LEED en este caso, por lo que el patro´n de difraccio´n
de la muestra no se forma en un plano que contiene a la pantalla. En este caso, so´lo el punto
en la esquina inferior izquierda esta´ focalizado por lo que es el u´nico en el que se observa el
desdoblamiento.
En la figura 3.3 se puede observar una imagen de AFM tomada en atmo´sfera de aire de la
superficie de Au(788) despue´s de limpiarla en condiciones de UHV. En la imagen, se pueden
observar unas franjas que esta´n relacionadas con los escalones en la superficie. Hay que tener
en cuenta que debido a que el taman˜o de la punta es de decenas de nano´metros, no se pueden
resolver escalones individuales. Lo que se observa por tanto en la imagen es la convolucio´n entre
la punta y los escalones de la muestra y unos surcos paralelos entre s´ı relacionados con los
escalones superficiales. Tanto en la imagen como en el perfil se puede comprobar que la muestra











Figura 3.4: Esquema de indentacio´n de la punta de diamante sobre la muestra de Au(788) escalonada.




Como ya se ha mencionado, las muestras se preparan en el interior de la campana de UHV
y cuando la calidad estructural es buena, se saca al aire para realizar los experimentos de
nanoindentacio´n con la punta del AFM en condiciones ambientales. Para la realizacio´n de las
nanoindentaciones presentadas en este cap´ıtulo se ha utilizado una punta de diamante de radio
R= 45 ± 5 nm. En la figura 3.4 se ha representado a escala la punta de diamante y la superficie
de la muestra. Debido a la diferencia de taman˜o entre el extremo de la punta y la anchura de
las terrazas, en cada indentacio´n se exploran varios escalones simulta´neamente. El nu´mero de
escalones explorados depende de la profundidad de penetracio´n al indentar. Para una penetracio´n
de unos 10 nm, el nu´mero de escalones explorados son aproximadamente 14 o´ 15. De esta manera
se realiza un estudio de la respuesta de varios escalones distribuidos homoge´neamente en una
superficie ante la aplicacio´n de una misma fuerza externa.
Para comparar las propiedades meca´nicas en una muestra escalonada y en una muestra plana,
se han realizado nanoindentaciones con la punta del AFM sobre la muestra de Au(788) y sobre la
muestra de Au(111), que se emplea como muestra de referencia. En cada terraza de la superficie
73
Propiedades meca´nicas de una superficie escalonada: Au(788)
[011] [211]
Figura 3.5: Imagen de una matriz de nanoindentaciones sobre Au(788) realizadas aplicando la misma
fuerza ma´xima en todas.
de Au(788) los a´tomos presentan una orientacio´n segu´n el plano (111) por lo que la muestra
plana correspondiente es la (111). Al indentar sobre la superficie escalonada en comparacio´n con
la plana, se estudia el efecto que tiene la distribucio´n homoge´nea de escalones en la superficie
sobre las propiedades meca´nicas, comparando los para´metros obtenidos en ambas muestras.
Los experimentos se han llevado a cabo siguiendo la metodolog´ıa experimental descrita en el
subapartado 2.2.3 del apartado 2.2.3 del cap´ıtulo 2. Se han realizado matrices de indentaciones
manteniendo constante la fuerza aplicada.
3.3.2. Huellas en Au(788) y Au(111)
Reproducibilidad.
En la figura 3.5 se observa una matriz de indentaciones (3×3) realizada con la punta de
diamante para un valor constantes de carga ma´xima aplicada. La forma de las huellas viene
dada por la geometr´ıa piramidal de tres caras de la punta. El material desalojado se distribuye
a lo largo de los tres lados de cada una de las huellas. En la figura 3.6 se han representado
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tambie´n los perfiles (todos con la misma escala vertical) de cada una de las huellas de la figura
3.5 para estudiar la profundidad de las mismas. Es destacable la reproducibilidad de la forma
de las huellas. As´ımismo todas las huellas presentan un taman˜o lateral y una profundidad muy
similar, como se muestra en los perfiles de la figura 3.6.
Geometr´ıa de las huellas
El material apilado en torno a la huella realizada sobre las superficies (111) y la (788) posee
una geometr´ıa hexagonal. Las terrazas de material apilado que se han formado al indentar,
forman a´ngulos entre ellas predominantemente de 60o o 120o. Este tipo de geometr´ıa hexagonal
coincide con la que presentan los a´tomos de las terrazas de ambas muestras. Los planos de
deslizamiento de una estructura compacta FCC son los planos {111}, que son los ma´s compactos.
Los cuatro planos {111} equivalentes forman un tetraedro regular. Por tanto, si se toma como
superficie uno de estos planos, los otros 3 restantes intersectan la superficie formando 120o entre
ellos, como se muestra en la figura 3.7 (c). Al indentar esta superficie, se nuclean dislocaciones en
estos planos que se propagan por cross-slip o deslizamiento cruzado a lo largo de las direcciones
compactas <110> [10]. El movimiento de las dislocaciones a lo largo de los planos {111} y el
deslizamiento cruzado de unos a otros, dejan a su paso terrazas en la superficie que forman
60 ◦ o 120o. En la figura 3.7 (a) y (b) se puede observar co´mo el material desplazado en las
nanoindentaciones sigue las direcciones de los planos {111}.
3.3.3. Curvas de fuerza vs penetracio´n de la muestra plana Au(111)
En las curvas de fuerza vs penetracio´n para la muestra plana Au(111) se observan las dos
regiones t´ıpicas de este tipo de curvas: la regio´n correspondiente a la deformacio´n ela´stica y la
correspondiente a la deformacio´n pla´stica.
La zona inicial ela´stica, correspondiente a bajas penetraciones del indentador, es una curva
continua. Esta regio´n de la curva se ajusta correctamente a la dependencia que se obtiene segu´n
el modelo de elasticidad propuesto por Hertz, descrito en el ape´ndice C. Esta regio´n de la curva
de fuerza corresponde con el rango de penetracio´n en el que el material es deformado de manera
reversible: cuando se retira la punta, la deformacio´n del material desaparece sin dejar huella
permanente en la superficie del material.
En la segunda regio´n de la curva de fuerza vs penetracio´n aparecen discontinuidades rela-
cionadas con la nucleacio´n de dislocaciones debido a la deformacio´n permanente del material.
Esta regio´n de la curva de fuerza corresponde al comportamiento pla´stico. El punto que separa
la regio´n ela´stica de la pla´stica se denomina l´ımite ela´stico (o yield point, YP). En la figura 3.9
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Figura 3.6: Perfiles de las ima´genes de nanoindentaciones de la matriz de la figura 3.5 El valor de carga
ma´xima aplicada es constante para todas las indentaciones. Es destacable la reproducibilidad
en la forma de las huellas adema´s de en el taman˜o lateral y en la profundidad. Los ejes









Figura 3.7: Imagen de las huellas de matriz de nanoindentaciones sobre Au(788). El material apilado en
torno a las huellas sigue las direcciones de los planos compactos <110> como consecuencia
del deslizamiento de las dislocaciones creadas al indentar.
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Figura 3.8: Curvas de carga y de descarga para la muestra plana de Au(111). Se observa la presencia










Figura 3.9: Curvas de fuerza vs penetracio´n representativas de las superficies plana, Au(111), y escalo-
nada, Au(788). Se muestran tambie´n los ajustes de las regiones ela´sticas al modelo de Hertz.
El l´ımite ela´stico de la muestra plana se etiqueta como YP y el de la muestra escalonada
como A.
se ha representado el l´ımite ela´stico de la muestra plana de Au(111) marcado como YP y de la
muestra de Au(788), marcado como A.
Al aplicar una fuerza sobre la superficie plana con un valor que supera el l´ımite ela´stico
aparece histe´resis en las curvas de fuerza vs penetracio´n. Al retirar la punta con la que se aplica
la fuerza, los valores de la fuerza y de la penetracio´n no se superponen con los registrados
en la curva de carga. Este feno´meno se observa en la figura 3.8. La histe´resis es debida a la
deformacio´n permanente de la superficie. Cuando se indenta, se aplica una fuerza sobre los
a´tomos de la muestra que hace que e´stos se desplazan de su posicio´n de equilibrio, y as´ı crear
una dislocacio´n. La energ´ıa proporcionada por la punta es la que los a´tomos han absorbido. De
esta manera los a´tomos han sido capaces de superar la barrera de potencial para desplazarse de
su posicio´n de equilibrio inicial a otra equivalente en el cristal. La histe´resis registrada en las
curvas de fuerza refleja el trabajo realizado por la punta de forma que e´ste se puede cuantificar
a partir del a´rea encerrada entre las curvas de carga y de descarga.
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Figura 3.10: Curva de fuerza vs penetracio´n t´ıpica realizada sobre la superficie Au(788). La flecha negra
indica la primera discontinuidad abrupta de la curva.
3.3.4. Curvas de fuerza vs penetracio´n de la muestra escalonada Au(788)
En la figura 3.10 se presenta la curva de fuerza vs penetracio´n representativa de la superficie
escalonada Au(788). En ella se identifican tres regiones: la regio´n ela´stica para pequen˜as pene-
traciones marcada como (a); a partir del primer salto brusco, se encuentra la regio´n pla´stica
marcada como (c), similar a la de la muestra plana; Adema´s, a diferencia del caso general de la
muestra plana, se identifica una zona intermedia entre las regiones ela´stica y pla´stica que en la
figura 3.10 esta´ marcada con la letra (b).
La regio´n ela´stica de la curva de fuerza de la muestra Au(788) presenta el comportamiento
t´ıpico asociado a la deformacio´n ela´stica. Es una curva continua, sin discontinuidades. Para
pequen˜as penetraciones en el rango de fuerzas de esta regio´n, no existe deformacio´n permanente
del material. Como en el caso de la superficie plana, esta regio´n puede ajustarse de forma correcta
al modelo propuesto por Hertz tal y como puede observarse en la figura 3.10. El final de la zona
ela´stica o l´ımite ela´stico se etiqueta con la letra A, como ya se ha mencionado.
Para la muestra escalonada, la desviacio´n del comportamiento ela´stico de las curvas de fuerza
(l´ımite ela´stico) ocurre de manera continua, sin que se observen las discontinuidades t´ıpicas de
la nucleacio´n de dislocaciones (pop-ins) tal y como ocurre en el caso de las curvas t´ıpicas de
Au(111). Esta regio´n intermedia se desv´ıa del comportamiento ela´stico de forma suave sin que
se observen discontinuidades. En las curvas de fuerza vs penetracio´n de la muestra plana no se
observa una regio´n de comportamiento similar a la zona intermedia (b) en la figura 3.10. Esta
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regio´n es caracter´ıstica de la muestra escalonada y presenta propiedades comunes de la regio´n
ela´stica y de la regio´n pla´stica, razo´n por la que se le ha denominado regio´n cuasipla´stica.
La primera discontinuidad en la curva se observa ma´s alla´ de l´ımite ela´stico. A partir de esta
discontinuidad, la curva de fuerza tiene un comportamiento similar al de la regio´n pla´stica de la
curva de fuerza de la muestra plana. La regio´n (c) en la curva de fuerza de la muestra escalonada
de la figura 3.10 se identifica como la zona pla´stica. En las figuras 3.9 y 3.10 el comienzo de la
regio´n pla´stica esta´n marcados como B.
Curvas de carga y de descarga en las distintas regiones de la muestra escalonada
Au(788)
Para estudiar con mayor detalle el comportamiento de la regio´n cuasipla´stica se han realizado
indentaciones en las que el valor de la fuerza ma´xima aplicada esta´ dentro del rango de cada una
de las tres regiones: ela´stica, cuasipla´stica y pla´stica. En la figura 3.11 se representan tanto las
curvas de carga como las de descarga para las curvas de fuerza en cada una de las tres regiones.
Curva a) Las indentaciones realizadas con una fuerza ma´xima cuyo valor se encuentra por
debajo del l´ımite ela´stico (punto A en la figura 3.9), no presentan histe´resis. Es decir, las
curvas de carga y descarga en las curva de fuerza, solapan. La imagen de AFM despue´s de
realizar la indentacio´n en este rango de fuerza, no presenta ninguna evidencia de huella.
La dependencia de las curvas de fuerza vs penetracio´n ajustan en todo su rango al modelo
propuesto por Hertz.
Curva b) Para las indentaciones realizadas con una fuerza ma´xima cuyo valor se encuentra
dentro del rango de fuerzas que comprende la regio´n intermedia o regio´n cuasipla´stica,
no se observa una histe´resis significativa en las curvas de carga y de descarga. Por el
contrario, se observa co´mo las curvas de fuerza se desv´ıan del comportamiento ela´stico de
manera continua, sin la presencia de discontinuidades en la curva. En este caso tampoco, se
observan huellas en las ima´genes de AFM medidas despue´s de realizar estas indentaciones.
Curva c) Al aplicar una fuerza ma´xima cuyo valor supera el punto B de la figura 3.10 el com-
portamiento de las curvas de fuerza es ana´logo a la regio´n pla´stica de las curvas de fuerza
de la muestra plana. En las curvas de fuerza vs penetracio´n aparecen las discontinuidades
y se observa histe´resis ya que las curvas de carga y de descarga no se superponen. En la
imagen de AFM de la superficie despue´s de indentar se observa claramente la presencia de
una huella.
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Figura 3.11: Curvas de fuerza vs penetracio´n en Au(788) para el proceso de carga y de descarga al
aplicar la fuerza. a) Fuerza ma´xima aplicada dentro del l´ımite ela´stico. Las curva de carga
y de descarga se superponen. La curva se puede ajustar al modelo propuesto por Hertz.
b) El valor de la fuerza ma´xima aplicada esta´ comprendido en el rango de fuerzas de la
regio´n cuasipla´stica. La curva de fuerza se desv´ıa de forma continua del comportamiento
de la regio´n puramente ela´stica y del ajuste a Hertz (representado por la l´ınea continua
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Figura 3.12: Curvas de fuerza vs penetracio´n de la muestra escalonada, Au(788), con distinta fuerza
ma´xima aplicada. En verde se representan las curvas de carga y en rojo las correspondientes
curvas de descarga. En azul se muestra el ajuste de los datos experimentales al modelo
de Hertz. Los c´ırculos negros marcan los l´ımites ela´sticos y las flechas negras las primeras
discontinuidades de cada curva. Entre el l´ımite ela´stico y la primera discontinuidad de cada
curva, se encuentra la regio´n cuasipla´stica.
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En la figura 3.12 se representan cuatro curvas de fuerza vs penetracio´n de la muestra escalonada
en la que la fuerza ma´xima aplicada es distinta en cada caso. Se representan las curvas de
carga y las de descarga. La regio´n ela´stica de cada curva se ajustan al modelo de Hertz. Los
c´ırculos negros marcan los l´ımites ela´sticos y las flechas negras la primera discontinuidad de cada
curva. Entre la regio´n ela´stica (l´ımite ela´stico) y la regio´n pla´stica (primera discontinuidad), se
encuentra la regio´n cuasipla´stica.
Regio´n ela´stica Au(788)
A partir del ajuste de Hertz de las zonas ela´sticas tanto del Au(111) plano como de la muestra
escalonada Au(788), se ha podido determinar el mo´dulo de Young. Se realiza un ajuste de las





donde R es el radio de la punta (R = 45 nm para la punta de diamante) y E∗ es el mo´dulo
de Young reducido para la punta y la muestra, que depende de los mo´dulos de Young y de los
mo´dulos de Poisson tanto del material de la punta como del material de la muestra [11]. Se
indican con sub´ındices 1 y 2 para indicar punta y muestra, respectivamente.
A partir de los valores obtenidos como resultado del ajuste de la zona ela´stica al modelo de
Hertz se han determinado los valores de E∗ para las dos superficies. Los valores obtenidos son:
E∗(111) = 61± 3GPa
E∗(788) = 50± 2GPa
De forma que los valores del mo´dulo de Young, E (considerando un νAu=0.42):
E(111) = 50,2± 2,5GPa
E(788) = 41,2± 1,6GPa
Como puede observarse, el valor del mo´dulo de Young es mayor para el caso de la muestra plana
(111) que para el caso de la muestra escalonada (788). El mo´dulo de Young es un para´metro
que caracteriza el comportamiento ela´stico del material, segu´n la direccio´n en la que se aplica la
fuerza. Adema´s proporciona informacio´n sobre el entorno ato´mico en el cristal. La presencia de
los escalones en la superficie de Au(788) reduce el a´rea de contacto entre punta y muestra, por lo
que para una misma fuerza aplicada en las dos superficies el valor de la tensio´n normal aumenta.
Los resultados obtenidos en el ca´lculo del mo´dulo de Young, E, no implican necesariamente que
el valor para la muestra escalonada sea intr´ınsecamente menor que el de la muestra plana, sino
que puede ser debido a un efecto del aumento de la presio´n.
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En la determinacio´n del valor del mo´dulo de Young se han realizado ajustes de varias curvas
experimentales al modelo de Hertz. Adema´s de la dispersio´n propia asociada al grupo de valores
obtenidos, la mayor fuente de error es la eleccio´n del punto tomado como cero de la fuerza.
La eleccio´n del origen de las fuerzas en las curvas de fuerza vs penetracio´n se discutio´ en el
apartado 2.2.4 del cap´ıtulo 2. Pequen˜os cambios en la eleccio´n del origen pueden dar lugar a
distintos ajustes de la curva de fuerza vs penetracio´n y esto a su vez valores ligeramente distintos
del mo´dulo de Young. Esta fuente de error se ha tenido en cuenta en las incertidumbres asociadas
a los valores de E.
Regio´n cuasipla´stica Au(788)
La regio´n intermedia, presenta caracter´ısticas que se identifican como propias de la zona
ela´stica pero tambie´n otras que son propias de la regio´n pla´stica. Por esta razo´n se ha elegido
el te´rmino “cuasipla´stica”en su denominacio´n. En la regio´n cuasipla´stica, la curva de fuerza se
desv´ıa del comportamiento ela´stico aunque lo hace de forma suave luego no se observan saltos
bruscos como ocurre en el caso de la regio´n pla´stica en la muestra plana.
Por otro lado, las curvas de carga y de descarga no presentan histe´resis, como se vera´ en
el siguiente apartado. Adema´s no se forman huellas permanentes en la superficie de la muestra
despue´s de realizar las indentaciones. Como se discutira´ ma´s adelante, gracias a las simulaciones
atomı´sticas es posible determinar el origen f´ısico de esta regio´n intermedia.
Regio´n pla´stica Au(788): L´ımite ela´stico
Con el objetivo de cuantificar el valor del l´ımite ela´stico tanto para la muestra plana como
para la muestra escalonada, se ha realizado un estudio estad´ıstico de varias curvas de fuerzas
para cada superficie. Como ya se ha mencionado anteriormente, se entiende como l´ımite ela´stico
el valor de la fuerza a la cual la curva de fuerza se desv´ıa del comportamiento ela´stico. Siguiendo
esta definicio´n para la superficie plana el l´ımite ela´stico es el punto equivalente al punto YP en
la figura 3.9 y para la superficie escalonada el punto marcado como A.
En la figura 3.13 se representan los valores de los l´ımites ela´sticos para un conjunto de curvas
de fuerza vs penetracio´n correspondiente a indentaciones realizadas con la punta de diamante
sobre la muestra plana y sobre la escalonada. Cada grupo de datos tiene un valor medio y una
dispersio´n asociada.
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Figura 3.13: Estudio estad´ıstico de los valores del l´ımite ela´stico de las superficies plana y escalonada
para varias curvas de fuerza vs penetracio´n .
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A partir de la distribucio´n de puntos de la figura 3.13, se obtiene para el valor medio del
l´ımite ela´stico de la muestra plana y de la escalonada:
Fyield(788) = 465± 130nN
Fyield(111) = 750± 240nN
El l´ımite ela´stico de la muestra escalonada es un 38% inferior al de la muestra plana. En ambos
casos las incertidumbres asociadas a los valores del l´ımite ela´stico son altas. Los errores relativos
para la superficie escalonada y para la plana son de 28% y 32% respectivamente.
En general, los para´metros obtenidos a partir de los experimentos de nanoindentacio´n pre-
sentan una gran dispersio´n de un experimento a otro. Esto es debido a que en cada indentacio´n,
el punto que se ha elegido en la superficie var´ıa localmente. No so´lo cambia la topograf´ıa, sino
que los defectos en la superficie y por debajo de e´sta var´ıan en cada punto.
Una posible explicacio´n al hecho de que exista mayor dispersio´n en los valores del l´ımite
ela´stico para la muestra plana que para la escalonada, es porque la presencia de defectos en la
superficie (o por debajo de e´sta) es ma´s cr´ıtica al indentar sobre la muestra plana que al indentar
sobre la muestra con defectos. En ausencia de imperfecciones en la superficie, la presencia de
un defecto puede cambiar el valor del l´ımite ela´stico [3, 4]. La presencia de un defecto en una
superficie escalonada sera´ mı´nima frente al efecto colectivo que la distribucio´n homoge´nea de
defectos tiene sobre las propiedades meca´nicas.
Tensio´n de cizalla
La tensio´n de cizalla es el para´metro que cuantifica la tensio´n necesaria para que un plano
deslice sobre otro, es decir, para que nuclee una dislocacio´n. Se trata por tanto de una de las
magnitudes f´ısicas ma´s relevantes a la hora de estudiar la plasticidad incipiente.
Segu´n la teor´ıa del continuo del modelo de Hertz [11] tensio´n de cizalla resuelta ma´xima es
(ve´ase ape´ndice C):
τ = 0, 31p0 (3.2)







A partir de las ecuaciones 3.2 y C.9 y de los valores experimentales de los l´ımites ela´sticos
obtenidos para ambas superficies, se calculan los valores:
τ(788) = 1,6± 0,2GPa
τ(111) = 2,1± 0,2GPa
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El valor correspondiente para la muestra plana de Au(111) concuerda con los valores encontrados
en la literatura de 1.8 GPa [12], 1.5-4 GPa [4], 2-6.5 GPa [13] para el mismo monocristal de
Au(111), obtenidos tambie´n a partir de experimentos de indentaciones con AFM.
Este valor experimental de la tensio´n de cizalla es del mismo orden que el valor que se
espera en el caso de un cristal ideal sin defectos. La tensio´n de cizalla ideal se determina calcu-
lando la tensio´n de cizalla necesaria para nuclear una dislocacio´n en un plano y una direccio´n
determinados. Este valor se puede estimar a partir de la expresio´n:
τ th = µ/2pi (3.4)
Este valor corresponde al deslizamiento de un plano sobre otro en un cristal ideal [2], en donde
µ es el mo´dulo de cizalla del oro. El valor del mo´dulo de cizalla para el oro es µAu ≈ 27 GPa
por lo que el valor teo´rico de la tensio´n de cizalla es τ th≈ 4.3 GPa, valor que es del mismo orden
que los valores experimentales.
Cuando se realizan nanoindentaciones, el radio aproximado del volumen por debajo del
indentador que sufre el efecto de la presio´n aplicada es del orden de 50 nm. Por otro lado, la
distancia media entre dislocaciones en un cristal a temperatura ambiente es de 1 µm [14]. Ya
que 50 nm 1 µm, puede suponerse que el volumen que sufre los efectos de la nanoindentacio´n
no contiene dislocaciones preexistentes, por lo que posee la estructura de un cristal ideal. Por lo
tanto, cuando se indenta un volumen de este taman˜o han de nuclearse nuevas dislocaciones. De
esto se deduce que sea necesario que el valor de la tensio´n de cizalla sea pro´ximo al ideal tal y
como se observa experimentalmente.
3.4. Simulaciones atomı´sticas de nanoindentaciones
Con el objetivo de descubrir el mecanismo de plasticidad incipiente en la muestra escalonada,
se han realizado simulaciones atomı´sticas, que permitira´n estudiar la evolucio´n del sistema a
medida que se indenta. Se podra´ estudiar la configuracio´n ato´mica del sistema segu´n se va
deformando.
Las simulaciones se han realizado en celdas de ∼1.5 ·106 a´tomos utilizando el me´todo del
potencial del a´tomo embebido (embedded atom potential) [15]. Para las simulaciones realizadas
en este trabajo, el indentador se ha modelizado como un potencial puramente repulsivo, consi-
dera´ndolo como esfe´rico, inerte y sin friccio´n. El potencial se puede expresar de la forma:
U(r) = A ·H(R− r) · (R− r)3 (3.5)
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donde H(r) es la funcio´n escalo´n de Heaviside, A es la constante de rigidez del indentador
elegida en este caso como A=3.3 eV/ A˚ y R el radio de la punta, R=45 nm. El valor de la
rigidez esta´ elegido de tal manera que so´lamente los a´tomos de la superficie esta´n en contacto
directo con el indentador. La dina´mica de la simulacio´n consiste en acercar el indentador a la
superficie en pequen˜os pasos (∆z = 0.02 A˚) y permitir en cada paso que la energ´ıa potencial del
sistema se minimice utilizando un algoritmo de gradientes conjugados [16]. El taman˜o lateral
de la celda utilizada ha sido de 39×37 nm2 y las condiciones de contorno son tales que obligan
a los elementos de la diagonal de los tensores σXX y σY Y a ser iguales a cero. Asimismo, los
a´tomos de la base de la celda se han fijado en la direccio´n Z (perpendicular) aunque se pueden
mover a lo largo del plano XY durante el proceso de minimizacio´n de la energ´ıa. Este me´todo
de simulacio´n se suele denominar cuasiesta´tico en la literatura.
La herramienta visual para estudiar la estructura del sistema es el programa AtomeEye
[17]. Gracias a este programa se puede visualizar la evolucio´n de los a´tomos por debajo de
la superficie al aplicar una fuerza. Debido al alto nu´mero de a´tomos de la celda (∼ 106) se
representan u´nicamente los a´tomos que esta´n sobre la superficie y los a´tomos por debajo de
e´sta que han sufrido un desplazamiento por encima de un cierto umbral como consecuencia de
la fuerza aplicada. De esta manera el trabajo de las simulaciones permite completar el trabajo
experimental y entenderlo en mayor profundidad.
Una de las principales ventajas de las simulaciones, es que a medida que se aumenta (o
disminuye) la fuerza aplicada, puede obtenerse la evolucio´n de magnitudes f´ısicas que aportan
informacio´n sobre el estado del sistema (algunas dif´ıcilmente accesibles de forma experimental)
como son: la fuerza aplicada, la deformacio´n, la energ´ıa potencial, la distribucio´n de tensiones, el
para´metro de centrosimetr´ıa etc. Adema´s se puede observar la evolucio´n del sistema al indentar
y localizar los defectos topogra´ficos creados como pueden ser las dislocaciones, las terrazas
originadas etc.
3.4.1. Curvas de fuerza frente a penetracio´n
Tambie´n se han representado las curvas de fuerza vs penetracio´n en el caso de las indenta-
ciones simuladas para el caso de las muestras plana Au(111) y escalonada Au(788). Las obser-
vaciones realizadas son similares a las de las curvas experimentales (ver figura 3.14):
- Las curvas de fuerza tanto para la muestra plana como para la escalonada presentan una
regio´n ela´stica continua que ajusta al modelo de elasticidad propuesto por Hertz.
- La curva que corresponde a la muestra escalonada se desv´ıa del comportamiento ela´stico de
forma continua, sin la presencia de discontinuidades.
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 A juste  H ertz  A u111 
 A juste  H ertz  A u788 
Figura 3.14: Curva fuerza vs penetracio´n obtenida a partir de las simulaciones atomı´sticas realizadas en
Au(111) y Au(788). Las curvas negras representan las curvas segu´n el modelo de Hertz. Se
observa que la curva que corresponde a la superficie escalonada se desv´ıa de dicho modelo
antes de que la primera discontinuidad tenga lugar.
90
3.4 Simulaciones atomı´sticas de nanoindentaciones
Curva Ajuste Huella Histe´resis Discontinuidades Disloc. en
continua Hertz permanente simulaciones
Ela´stica
√ √ − − − −
Cuasipla´stica
√ − − − − √
Pla´stica − − √ √ √ √
Tabla 3.1: Caracter´ısticas de las tres regiones de las curvas de fuerza vs penetracio´n del Au(788) tanto
experimentales como simuladas.
- En las curvas correspondientes a la muestra plana y a la escalonada, aparecen discontinuidades
que indican el comienzo de la regio´n pla´stica. Para el caso de la curva de la muestra plana
esta discontinuidad coincide con el punto en el que la curva se desv´ıa del comportamiento
hertziano.
- La curva de fuerza vs penetracio´n de la superficie escalonada tiene un valor del l´ımite ela´stico
inferior al correspondiente de la superficie plana.
La conclusio´n ma´s importante que puede extraerse es que tal y como ocurr´ıa en el caso
experimental, se observa una regio´n intermedia entre las zonas ela´stica y pla´stica en las curvas
de fuerza vs penetracio´n de las simulaciones.
3.4.2. Mecanismos de plasticidad incipiente
Gracias al programa Atomeye se pueden visualizar los a´tomos, en concreto los a´tomos que
se han desplazado de su posicio´n de equilibrio. A medida que el sistema evoluciona, los a´tomos
se mueven como consecuencia de la fuerza aplicada por el indentador. Adema´s los valores de
magnitudes f´ısicas como la fuerza y la penetracio´n del indentador en la muestra pueden ob-
servarse como resultado a medida que el sistema pregresa. Por lo tanto, se puede hacer una
correspondencia entre el estadio de la curva de fuerza y la evolucio´n de los a´tomos por debajo
de la superficie para el mismo instante en el que se este´ analizando la curva.
En el re´gimen ela´stico, los a´tomos se desv´ıan ligeramente de su posicio´n de equilibrio pero
sin cambiar de posicio´n ato´mica. Esta situacio´n se corresponde con la regio´n de las curvas de
fuerza que ajustan al modelo de elasticidad de Hertz. En las ima´genes de las simulaciones no se
observa ningu´n cambio apreciable salvo los a´tomos pertenecientes a la superficie que se desv´ıan
ligeramente de su posicio´n de equilibrio. Este efecto puede apreciarse en la imagen (a) de la figura
3.19 en la que u´nicamente tiene lugar deformacio´n ela´stica de unos pocos a´tomos pertenecientes
a escalones de la superficie.
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Figura 3.15: Dislocaciones creadas cuando se indenta una superficie de Au(111) para el caso de una
fuerza aplicada por encima del l´ımite ela´stico. Se pueden observar los escalones creados
debido al movimiento y deslizamiento de las dislocaciones generadas bajo en indentador.
Si se continu´a aumentando la fuerza al indentar, se puede identificar para la superficie plana
el primer salto de la curva de fuerza vs penetracio´n con la nucleacio´n abrupta de mu´ltiples lazos
de dislocacio´n en cualquiera de los cuatro planos de deslizamiento {111} equivalentes. Este efecto
se observa en la figura 3.15. Para fuerzas inferiores, no se observa la creacio´n de dislocaciones
antes de esta primera discontinuidad.
Para la muestra escalonada, s´ı que existe nucleacio´n de dislocaciones antes de que se observe
el primer salto abrupto en la curva de fuerza. Por debajo de la superficie, se observa la aparicio´n
de dislocaciones en los escalones tan pronto como la punta entra en contacto con la muestra. Los
a´tomos que pertenecen al escalo´n son empujados de manera continua por la punta, creando una
dislocacio´n parcial y la correspondiente falta de apilamiento en la direccio´n de deslizamiento.
Estas dislocaciones se nuclean en los planos {111} que contienen los escalones. E´stos, son los
planos (11¯1¯) y los (111). Los planos (111) son paralelos a la superficie (figura 3.17). Al retirar
la punta las dislocaciones contenidas en los planos (11¯1¯) desaparecen. Se puede decir que son
dislocaciones reversibles en el sentido de que no permanecen en ausencia de la fuerza aplicada.
Los a´tomos se reordenan de tal manera que las dislocaciones creadas desaparecen.
Por el contrario, las dislocaciones que han nucleado en los planos (111) paralelos a la super-
ficie, s´ı permanecen. Como resultado de la nucleacio´n de estas dislocaciones paralela a la super-
ficie, se observa esquinas (kinks) permanentes en la superficie. Un ejemplo de esta situacio´n, se
muestra en la figura 3.16.
El hecho de que no se observen huellas permanentes despue´s de indentar en este rango
de fuerzas coincide con la observacio´n experimental de la regio´n denominada cuasipla´stica. Al
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Figura 3.16: Esquinas o kinks en la superficie de Au(788) durante una indentacio´n, aplicando fuerzas
dentro de la regio´n cuasipla´stica.
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Figura 3.17: Nucleacio´n de dislocaciones en la regio´n cuasipla´stica, en los planos (11¯1¯) y los (111) que
contienen los escalones. Las dislocaciones en los planos (11¯1¯) son reversibles en el sentido
de que desaparecen al retirar la fuerza aplicada.
tomar una imagen despue´s de indentar dentro del rango de fuerza correspondientes a la zona
cuasipla´stica, no se observo´ traza permanente. La resolucio´n lateral del AFM no permite la
observacio´n de las esquinas en la superficie. Pot tanto, el comportamiento descrito en las simu-
laciones, se identifica con la regio´n cuasipla´stica experimental. Es importante destacar entonces
que la actividad de dislocaciones en planos que contienen a los escalones, tiene lugar antes de
que aparezca la primera discontinuidad abrupta en la curva de fuerza.
La transicio´n entre la regio´n cuasipla´stica y pla´stica convencional coincide con la aparicio´n
de la primera discontinuidad abrupta en la curva de fuerza. Relacionada con esta discontinuidad
de la curva de fuerza simulada aparece la nucleacio´n de mu´ltiples dislocaciones en cualquiera
de los cuatro planos {111} equivalentes, no necesariamente en aque´llos que contienen a los
escalones de la superficie. Para la muestra escalonada se puede ver la nucleacio´n de dislocaciones
correspondientes a la regio´n pla´stica en la figura 3.18 y en la imagen (c) de la figura 3.19
comparada con la nucleacio´n de dislocaciones de la muestra plana, imagen (d). Algunas de
estas dislocaciones sera´n el resultado de deslizamiento cruzado (cross-slip), multiplicacio´n o
movimiento de dislocaciones. Adema´s las dislocaciones creadas despue´s de la aparicio´n de la
primera discontinuidad abrupta son permanentes: no desaparecen al retirar la punta. En la
superficie se observa una huella permanente al igual que ocurre en el caso experimental.
Tensio´n de cizalla
Se puede calcular la tensio´n de cizalla resuelta de las simulaciones a partir de la ley de
Schmid [18,19]:
σr = bˆ · σ˜ · nˆ (3.6)
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Figura 3.18: Nucleacio´n de dislocaciones en la regio´n pla´stica para el caso del Au(788).
a) b)
c) d)
Figura 3.19: Nucleacio´n de dislocaciones en los distintos reg´ımenes a medida que la fuerza aumenta y el
sistema evoluciona. En Au(788) (a) nucleacio´n incipiente de las dislocaciones en los bordes
de los escalones. (b) Regio´n cuasipla´stica se puede observar la nucleacio´n heteroge´nea de las
dislocaciones en los bordes de los escalones. (c) Regio´n pla´stica, aparicio´n de dislocaciones
en cualquier plano equivalente {111} ana´logamente a la deformacio´n pla´stica en el caso de
la muestra plana Au(111) (d).
95
Propiedades meca´nicas de una superficie escalonada: Au(788)
en donde σ˜ es el tensor de tensiones ato´mico, y bˆ y nˆ son el vector de deslizamiento unitario y el
vector ortonormal del plano de deslizamiento respectivamente. Esta fo´rmula es la proyeccio´n de
las tensiones en el plano y direccio´n de deslizamiento. A partir de los tensores de tensiones para
las muestras plana y escalonada en el instante antes de que los planos deslicen, obtenemos:
σ˜(788) ≈ 2GPa
σ˜(111) ≈ 4GPa
Al igual que en el caso experimental, el valor de la tensio´n de cizalla para la superficie plana
es aproximadamente el doble que en el caso de la escalonada. La discrepancia de los valores
absolutos obtenidos a partir de las simulaciones respecto de los teo´ricos, pueden ser debidos a
varios factores, que se discuten a continuacio´n.
- Las superficies simuladas se consideran ideales en el sentido de que no se tienen en cuenta los
defectos preexistentes que pudiera haber tanto el volumen como en la superficie. Los u´nicos
tipos de defectos que se tienen en cuenta, son la distribucio´n homoge´nea de escalones de la
superficie. La presencia local de defectos en las muestras reales podr´ıa reducir los valores
de la tensio´n de cizalla ya que cuesta menos energe´ticamente mover defectos ya existentes
que crear defectos nuevos.
Sin embargo, contrariamente a esto, en un monocristal de una pureza de un 99.99% de
pureza la densidad de dislocaciones puede ser tan baja como 105 cm−2 [20] o lo que es lo
mismo 10−9nm−2. Teniendo en cuenta que el a´rea en el que tienen lugar las simulaciones es
de 39×37nm2 ≈ 1400nm2, el nu´mero de dislocaciones que encontrar´ıamos con la densidad
de dislocaciones del monocristal ser´ıa 1.4 ·10−6. Es por tanto evidente que la aproximacio´n
realizada en las simulaciones es razonable. Por tanto no parece que esta aproximacio´n sea
la causa de que los valores teo´ricos y experimentales difieran.
- Como se ha mencionado en el apartado 3.3.4 tal y como se deduce a partir de la ecuacio´n
2.5, la nucleacio´n de dislocaciones esta´ asistida por la reduccio´n de la barrera meca´nica
a trave´s de las indentaciones, y por el efecto de la temperatura [21]. En las simulaciones
realizadas, no se tiene en cuenta el efecto de la temperatura. Se tiene en cuenta u´nicamente
el efecto de reducir la barrera de potencial al aplicar una fuerza, no por la temperatura.
Con las simulaciones se estudia el l´ımite ela´stico superior de los materiales. Por tanto, si
se tuviera en cuenta la temperatura, el l´ımite ela´stico calculado se reducir´ıa.
- No se tiene en cuenta el efecto que pueda tener la punta al interaccionar con la muestra ya
que se considera como un indentador r´ıgido, esfe´rico, sin friccio´n ni adherencia.
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Plana Escalonada
Figura 3.20: Esquema de nucleacio´n de un lazo de dislocacio´n en una muestra plana y en un escalo´n.
3.5. Discusio´n de la reduccio´n en el l´ımite ela´stico de la muestra
escalonada
Como se ha demostrado, la nucleacio´n de dislocaciones en los escalones reduce el l´ımite ela´sti-
co. Esto puede ser debido a que los escalones actu´an como concentradores de tensio´n. Cuando el
indentador se acerca a la superficie lo primero que entra en contacto son los escalones, por lo que
el a´rea de contacto entre la punta y la muestra se ve reducida de manera considerable respecto
al caso de la superficie plana. Al reducirse el a´rea, la presio´n ejercida por la punta aumenta y
la tensio´n que experimentan los a´tomos en los escalones es mayor que la que experimentan los
a´tomos en una superficie plana.
Otra explicacio´n posible complementaria esta relacionada con el nu´mero de enlaces. Los
a´tomos que se encuentran en los escalones tienen menos enlaces que romper para crear los lazos
de dislocacio´n que los a´tomos que se encuentran en la superficie plana. Como consecuencia la
nucleacio´n de dislocaciones en los escalones, resulta menos costosa energe´ticamente.
Por u´ltimo, otra posible razo´n se relaciona con la energ´ıa necesaria para crear un escalo´n.
La creacio´n de un lazo de dislocacio´n viene acompan˜ado por la creacio´n de un escalo´n en la
superficie. La energ´ıa, E, necesaria para crear este escalo´n de longitud l es E = γl, donde γ
es la tensio´n de l´ınea por unidad de longitud. Si se indenta sobre un escalo´n, e´ste desaparece
parcialmente proporcionando la energ´ıa E que contribuira´ a reducir el trabajo necesario para la
creacio´n de la dislocacio´n [4]. En la figura 3.20 se puede ver un esquema muy simplificado de
este proceso.
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3.6. Conclusiones
A lo largo de este cap´ıtulo, se ha conclu´ıdo que la morfolog´ıa a escala ato´mica de una
superficie influye en las propiedades meca´nicas durante los primeros estadios de deformacio´n
pla´stica de un material.
Se ha identificado una nueva regio´n en las curvas de fuerza vs penetracio´n de la muestra
escalonada, que tiene caracter´ısticas comunes a la regio´n ela´stica y a la regio´n pla´stica, por lo
que se ha denominado regio´n cuasipla´stica.
La regio´n cuasipla´stica en las curvas de fuerza vs penetracio´n se desv´ıa del comportamiento
ela´stico convencional que se modeliza segu´n el modelo de Hertz. Esta desviacio´n se realiza de
forma suave, sin la aparicio´n de discontinuidades en la curva de fuerza.
El origen de la regio´n cuasipla´stica se haya en la nucleacio´n heteroge´nea de dislocaciones en
los bordes de los escalones contenidos en los planos de deslizamiento. Algunas de estas disloca-
ciones (las contenidas en planos no paralelos a la superficie) son reversibles en el sentido de que
desaparecen al retirar la fuerza aplicada.
No se observa traza permanente despue´s de indentar la superficie dentro del rango de fuerzas
correspondiente a la regio´n cuasipla´stica.
La presencia de escalones reduce el l´ımite ela´stico de la superficie un ∼38% respecto al
valor del correspondiente a la muestra plana. Se puede afirmar que la presencia de escalones en
la superficie induce la nucleacio´n heteroge´nea de dislocaciones reduciendo consecuentemente el
l´ımite ela´stico de la muestra.
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Cap´ıtulo 4
Propiedades meca´nicas en superficies
de oro bombardeadas
En este cap´ıtulo se explica co´mo se modifican las superficies de monocristales de
oro por bombardeo io´nico. Este proceso, adema´s de cambiar la morfolog´ıa superficial,
introduce defectos sub-superficiales. Se han estudiado las propiedades meca´nicas de
monocristales de Au(100) y Au(111) planos y despue´s de ser bombardeados. Se en-
cuentra una reduccio´n significativa del l´ımite ela´stico para la muestra bombardeada
a alto flujo. Con el fin de comprender el origen de este feno´meno, se consideran dos
modelos del efecto del bombardeo: el primero simula la rugosidad superficial inducida
en la superficie y el segundo la insercio´n de defectos sub-superficiales. Desde el punto
de vista de las propiedades meca´nicas, la reduccio´n del l´ımite ela´stico introducida por
la rugosidad superficial predomina sobre el efecto de endurecimiento inducido por
la existencia de defectos sub-superficiales. Se ha generalizado as´ı el mecanismo de
plasticidad incipiente en metales con superficies rugosas.
Propiedades meca´nicas en superficies de oro bombardeadas
4.1. Introduccio´n
Las superficies con las que se trabaja reales tienen multitud de defectos tanto en la propia
superficie como por debajo de e´sta. Los defectos bajo la superficie pueden ser dislocaciones u
otro tipo de defectos sub-superficiales creados durante la fabricacio´n, manipulacio´n externa etc.
El papel que juegan los defectos en las superficies es de gran importancia. Sin embargo, se han
dedicado pocos trabajos a su estudio. Existen estudios en los que trata el efecto que tienen
escalones individuales en las propiedades meca´nicas locales en su entorno [1–3] y grupos de
escalones [4]. As´ı, en el cap´ıtulo anterior 3 se trato´ la influencia que una distribucio´n homoge´nea
de escalones en la superficie de un so´lido tiene en las propiedades meca´nicas [5]. En este caso
se vio como la nucleacio´n de lazos de dislocacio´n en los escalones reducen de manera muy
significativa el l´ımite ela´stico de la superficie escalonada en comparacio´n con la superficie plana.
Aunque este tipo de superficie cumple bien su funcio´n de revelar la influencia de una or-
denacio´n de escalones en las propiedades meca´nicas, no resulta del todo realista ya que los
escalones en la superficie son paralelos ente s´ı [6]. Gracias al bombardeo io´nico con iones de Ar+
se puede modificar la morfolog´ıa de una superficie de manera ma´s realista ya que crea todo tipo
de defectos superficiales como mont´ıculos, hoyos sin una u´nica orientacio´n espec´ıfica. Adema´s
introducen defectos por debajo de la superficie que hace que sea una aproximacio´n ma´s adecuada
como muestra modelo para reproducir una superficie real.
4.2. Modificacio´n de superficies de Au por bombardeo io´nico
Existen varios estudios sobre la creacio´n de defectos en el volumen de los materiales por
irradiacio´n de iones a altas energ´ıas, como por ejemplo irradiacio´n con neutrones o iones He+ de
alta energ´ıa [7]. Sin embargo la cantidad de informacio´n existente sobre la irradiacio´n con iones
de baja energ´ıa es mucho menor. En este u´ltimo caso la superficie juega un papel crucial, ya
que, al tratarse de iones de menor energ´ıa, e´stos no penetran grandes profundidades dentro del
material y la mayor parte del ataque se realiza en la superficie y a unas pocas capas por debajo
de e´sta.
Para modificar la morfolog´ıa de la superficie del monocristal de oro se ha utilizado la te´cnica
de bombardeo con iones de baja energ´ıa. La erosio´n creada por el bombardeo io´nico de baja
energ´ıa es una te´cnica que se utiliza como herramienta para inducir la nanoestructuracio´n de
superficies [8]. Modificando de forma adecuada algunos de los para´metros durante el bombardeo
es posible obtener distintos tipos de morfolog´ıas superficiales. Algunos ejemplos de los para´metros
que controlan el bombardeo son la temperatura de la muestra, el a´ngulo de incidencia y el flujo
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Im agen S TM  
Figura 4.1: Imagen 68 × 68nm2 de STM de la superficie de Au(100) bombardeada a alto flujo. En el
inserto se puede observar la funcio´n de correlacio´n obtenida a partir de esta imagen. La
simetr´ıa cuadrada revela un ordenamiento parcial a corto alcance en las dos direcciones
compactas de la superficie [9].
de iones. El feno´meno f´ısico que controla la morfolog´ıa de la superficie durante el bombardeo
io´nico es el proceso de auto-organizacio´n. Existen dos efectos f´ısicos relevantes que compiten
simulta´neamente y que determinan la morfolog´ıa final de la superficie. Por un lado el bombardeo
io´nico tiende a dan˜ar la estructura superficial creando mayor nu´mero de vacantes en la superficie
y as´ı aumentar su rugosidad. Por otro lado la difusio´n de los a´tomos en la superficie tiende a
contrarrestar este efecto eliminando las vacantes creadas al bombardear suavizando la morfolog´ıa
y por tanto, reduciendo la rugosidad superficial.
Como se explico´ en el apartado de bombardeo io´nico (apartado 2.5) del cap´ıtulo 2, cuando un
ion incide contra una superficie se crea una cascada de defectos como consecuencia de la energ´ıa
proporcionada por el ion y por los a´tomos que se propagan hacia el interior del material. Algunos
de los defectos creados desaparecen al recombinarse con otros, como es por ejemplo el caso cuando
un intersticial interacciona con una vacante. Sin embargo muchos de los otros defectos creados
permanecen despue´s del bombardeo. La mayor´ıa de los defectos que no desaparecen son vacantes,
intersticiales y ada´tomos.
Los intersticiales tambie´n se aglomeran por debajo de la superficie y forman discos cuyo
contorno es una l´ınea de dislocaciones parciales. Las aglomeraciones de intersticiales se han
encontrado experimentalmente en Au(100) a trave´s de la observacio´n por STM de estructuras
llamadas mesas en la superficie. Es necesaria la creacio´n previa de los discos de intersticiales para
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300nm
Figura 4.2: Imagen de Au(100) bombardeado a alto flujo en donde se pueden observar distintos dominios
de reconstruccio´n separados por las l´ıneas discontinuas verdes.
la formacio´n de las mesas [9,10]. As´ı pues, la observacio´n experimental de dichas estructuras es
una evidencia de la existencia de la aglomeracio´n de intersticiales por debajo de la superficie.
La morfolog´ıa de la superficie bombardeada se puede interpretar de manera sencilla en fun-
cio´n de la creacio´n, difusio´n y agregacio´n de vacantes superficiales. Las vacantes superficiales se
agregan creando nu´cleos y evolucionan hacia la aparicio´n de islas de vacantes cada vez mayores
que dan lugar a la formacio´n de estructuras ma´s complejas. En el caso de las superficies (100) de
estructuras FCC meta´licas con reconstruccio´n (5×1) como son el oro, platino e iridio, los defec-
tos creados en la superficies por bombardeo a bajas dosis son dislocaciones en dos dimensiones
en lugar de islas de vacantes. Resultan como consecuencia del cara´cter anisotro´pico de la difusio´n
y del desacople existente entre la primera y la segunda capa ato´mica en la superficie. Para dosis
ma´s elevadas de bombardeo, lo que aparecen son dominios de reconstruccio´n perpendiculares
entre s´ı como se puede observar en la figura 4.2.
Para altas dosis de bombardeo se exponen varios niveles ato´micos en la superficie como
resultado de la nucleacio´n de islas de vacantes en islas de vacantes ya existentes. Si el flujo de
bombardeo supera cierto valor que depende de la temperatura, se forma una superficie rugosa
que tiene localmente cierto orden lateral. Esto es el resultado de la competicio´n entre el aumento
de la rugosidad debido al bombardeo y la difusio´n superficial. En la figura 4.1 se puede observar
una imagen de STM para este tipo de estructuras en Au(100). La funcio´n de correlacio´n aplicada
sobre esta imagen muestra la existencia de cierto orden lateral. En la figura 4.5 (c) se puede
observar una imagen de AFM de Au(100) bombardeada a alto flujo.
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Resumiendo, el bombardeo io´nico con iones de Ar+ sobre la superficie de un monocristal de
Au induce principalmente dos efectos:
La modificacio´n de la topograf´ıa de la superficie aumentando su rugosidad.
Los iones de Ar+ promueven la creacio´n de mont´ıculos y de depresiones en la superficie,
permaneciendo vacantes e islas de vacantes. El grado de rugosidad depende del flujo del
bombardeo io´nico a la que se ha expuesto la muestra.
La creacio´n de defectos por debajo de la superficie. Unas pocas monocapas por
debajo de la superficie aparecen defectos, la mayor´ıa de ellos de tipo puntual como son
por ejemplo vacantes e intersticiales. E´stos pueden interaccionar creando conglomerados
de vacantes o de intersticiales.
4.2.1. Bombardeo io´nico y propiedades meca´nicas de la superficie
El efecto introducido por el bombardeo de la superficie, tendra´ a priori dos efectos contrarios
desde el punto de vista de las propiedades meca´nicas del material.
Por un lado, el bombardeo de la muestra induce la nanoestructuracio´n en la superficie que
consiste en la aparicio´n de mu´ltiples escalones de diferentes alturas. El valor del flujo del bom-
bardeo determina la rugosidad de la superficie. Cuanto mayor es dicho valor, mayor es el nu´mero
de niveles ato´micos expuestos en la superficie aumentando as´ı el valor de la rugosidad. Para los
metales FCC, la direccio´n de los escalones creados es paralela a las direcciones ato´micas ma´s
compactas es decir, la familia de direcciones <110> contenidas en la superficie.
Existen dos direcciones compactas en la superficie de Au(100),: la direccio´n [011] y la direc-
cio´n [011]. En la superficie de Au(111) son tres las direcciones compactas que quedan expuestas
en la superficie: la direccio´n [110], la direccio´n [011] y la direccio´n [101]. La distribucio´n de
los escalones no es ordenada por lo que no se puede asociar ningu´n valor que determine la
periodicidad de los escalones.
Al contrario de lo que ocurre en el caso del Au(788) en el que se ha estudiado una muestra
con una distribucio´n ordenada de escalones de anchura similar, la muestra que se estudia en este
cap´ıtulo contiene una nanoestructuracio´n superficial consistente en escalones que no presentan
una altura ni una anchura homoge´nea.
El segundo efecto que puede afectar a las propiedades meca´nicas de las muestras estudiadas
es la implantacio´n de defectos por debajo de la superficie como consecuencia del bombardeo.
En general la presencia de defectos puntuales tiende a endurecer la muestra ya que los defectos
puntuales actu´an como centros de anclaje para las dislocaciones impidiendo su movimiento
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[11]. Otro feno´meno que puede dar lugar al endurecimiento de la muestra, es la interaccio´n de
dislocaciones. Se puede dar el caso de que las dislocaciones en su movimiento interaccionen entre
ellas y, debido a cuestiones geome´tricas, se inhiba el movimiento.
A lo largo del presente cap´ıtulo se analiza cua´l es el efecto predominante que tiene mayor
influencia en las propiedades meca´nicas de las superficies bombardeadas.
4.3. Experimentos de nanoindentacio´n sobre monocristales de
oro bombardeados
En el trabajo expuesto en este cap´ıtulo se han estudiado las propiedades meca´nicas mediante
indentacio´n de dos monocristales de oro con orientaciones diferentes: (100) y (111).
- La superficie del monocristal de Au(100) se ha estudiado despue´s de ser bombardeada a altas
y a bajas dosis, y se ha comparado con la superficie plana.
- La superficie del monocristal de Au(111) se ha estudiado despue´s de ser bombardeada a altas
dosis y se ha comparado con la superficie plana.
4.3.1. Flujos de bombardeo
Las muestras utilizadas han sido dos monocristales de oro con orientaciones (100) y (111)
cuya preparacio´n ha tenido lugar en condiciones de UHV. La muestra es un disco de 1 cm de
dia´metro. Se ha bombardeado una pequen˜a regio´n de 2× 2 mm2 aproximadamente.
De esta manera se pueden realizar nanoindentaciones sobre la regio´n plana y sobre la regio´n
bombardeada en la misma muestra.
4.3.2. Au(100)
La muestra de Au(100) se ha bombardeado con dos valores diferentes para el flujo del haz
de iones que son los siguientes:
Alto flujo (AF) Φ = 4 × 1013 iones cm−2 s−1
Bajo flujo (BF) Φ = 2 × 1012 iones cm−2 s−1
Las dosis de bombardeo aplicadas son de:
Alto flujo (AF) θ+= 31 ML+
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Figura 4.3: Esquema realizado a escala de la punta de diamante indentando la superficie de Au(100)
bombardeada a alto flujo. Como en el caso de lo descrito para el Au(788) en este caso se
indentan varias protuberancias.
Bajo flujo (BF) θ+= 240 ML+
En donde ML+=1 es la fluencia de un ion incidente por a´tomo de la superficie en la superficie
sin reconstruir. En el tratamiento de las muestras las fluencias han sido lo suficientemente
elevadas como para que la concentracio´n de defectos sub-superficiales haya alcanzado el nivel de
saturacio´n. Aunque la muestra se siga bombardeando, la concentracio´n de defectos por debajo
de la superficie no aumenta.
Au(111)
La superficie de la muestra de Au(111) se ha bombardeado u´nicamente a a alto flujo bajo
las mismas condiciones que la muestra de Au(100):
Alto flujo (AF) Φ = 4 × 1013 iones cm−2 s−1
Con dosis de bombardeo:
Alto flujo (AF) θ+= 31 ML+
4.3.3. Nanoindentaciones
Para llevar a cabo el estudio de las propiedades meca´nicas se han realizado nanoindentaciones
tanto con una punta de silicio de k = 40 N/m, como con la punta de diamante con k = 223 N/m.
En el estudio de las propiedades meca´nicas del oro se puede utilizar como indentador tanto uno
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Figura 4.4: Imagen de Au(100) plano en donde se pueden observar las direcciones preferenciales y dis-
tintas matrices de indentaciones. Las l´ıneas horizontales que se observan en la imagen no
son ruido experimental sino que son debidas a cambios en el estado de oscilacio´n de la
micropalanca [12].
de silicio como de diamante, ya que el valor del mo´dulo de Young de ambos materiales es muy
superior al del oro. Sin embargo, la resolucio´n de las ima´genes tomadas con la punta de silicio
es de mejor calidad que la de las ima´genes que se han tomado con la punta de diamante, ya
que el radio de la punta de silicio es de unos 20 ± 5 nm mientras que el radio de la punta de
diamante es de 45 ± 5 nm. En la figura 4.3 se puede observar un esquema a escala de la punta
de diamante indentando la muestra de Au(100) bombardeada a alto flujo.
En la figura 4.4 se observa una imagen de 3 µm de Au(100) plano, tomada con una punta
de silicio, en donde se observan tres matrices de indentaciones realizadas con fuerza ma´xima
creciente. En la imagen, se observan l´ıneas horizontales que son debidas a cambios en el estado de
oscilacio´n de la micropalanca ya que la amplitud de oscilacio´n de la micropalanca es biestable [12].
El procedimiento experimental llevado a cabo es similar al descrito en el apartado 2.2.3 del
cap´ıtulo 2, en el que se explica el procedimiento experimental con mayor detalle. Al principio del
experimento se calibra la micropalanca realizando una indentacio´n sobre la muestra de diamante.
A continuacio´n se coloca la muestra de oro y se realizan matrices de indentaciones sobre la zona
plana; se cambia la regio´n de la muestra a la zona bombardeada; se repite sobre la plana y
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finalmente se vuelve a repetir sobre la zona bombardeada. Al final del experimento se vuelven
a realizar las indentaciones sobre el diamante para comprobar que no se han modificado las
caracter´ısticas experimentales de la micropalanca ni de la punta.
Se han realizado series de matrices de nanoindentaciones con fuerza ma´xima creciente para
estudiar el comportamiento meca´nico en las diferentes regiones de las curvas de fuerza vs pene-
tracio´n. Se han repetido estas series de matrices varias veces para estudiar la reproducibilidad
y realizar un estudio estad´ıstico. Tambie´n se han realizado matrices de indentaciones aplicando
la fuerza ma´xima aplicada constante (ve´ase el cap´ıtulo 2).
4.3.4. El caso del Au(100)
Morfolog´ıa de las muestras bombardeada y plana
La morfolog´ıa superficial y la rugosidad despue´s del bombardeo dependera´n del flujo del haz
de iones Ar+. En la figura 4.5 se representan perfiles representativos de las superficies plana y
bombardeadas a alto y a bajo flujo. Se observa una rugosidad RMS de 1.8 ± 0.3 y rugosidad
pico a pico de 10 ± 1 nm para la superficie bombardeada a alto flujo, panel (d). Para la muestra
bombardeada a bajo flujo, panel (e), la rugosidad RMSes de 0.13 ± 0.05 nm y rugosidad pico
a pico de 0.8 ± 0.1 nm. Por tanto, existe un orden de magnitud de diferencia en los valores
de la rugosidad para el bombardeo a alto y a bajo flujo. Se ha comprobado que estos valores
de la rugosidad son representativos para cada valor de flujo de bombardeo. Se ha verificado
la reproducibilidad tanto en el aspecto morfolo´gico como en la rugosidad, midiendo distintas
regiones de la muestra bombardeada a alto y a bajo flujo y midiendo la muestra bombardeada
en distintos d´ıas en las mismas condiciones.
Huellas sobre Au(100) bombardeado y plano
Las figuras 4.6 y 4.7 muestran ima´genes de AFM de las regiones plana y bombardeada antes
y despue´s de indentar respectivamente. En este caso se ha indentado con una punta de silicio. Las
matrices de indentaciones se han realizado aumentando la fuerza ma´xima aplicada. Se muestran
tambie´n las curvas de fuerza para las primeras y u´ltimas indentaciones de cada matriz. Las
primeras indentaciones de cada matriz no dejan huella permanente en la superficie, y adema´s
en la curva de fuerza vs penetracio´n no se observan discontinuidades (pop-ins) como se puede
observar en las ima´genes (c) de cada una de las figuras 4.6 y 4.7. El comportamiento en este
rango de fuerzas es ela´stico. En todos los casos, tal y como ocurre en otras superficies meta´licas,
se puede relacionar un´ıvocamente la presencia de huellas permanentes en la superficie indentada
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Figura 4.5: Topograf´ıa de Au(100), (a) plano, (b) bombardeado a bajo flujo y (c) bombardeado a alto
flujo. (d) y (e) son los perfiles de (b) y (c) respectivamente.
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Figura 4.6: Ima´genes de indentaciones con fuerza ma´xima creciente sobre Au(100) plano (a) antes y (b)
despue´s de indentar; (c) y (d) son las curvas de fuerza correspondientes a la primera y u´ltima
indentaciones de la matriz (b); Se puede observar co´mo (c) no presenta discontinuidades y
que tampoco se observa huella en la posicio´n de la primera indentacio´n de la matriz en (b).
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Figura 4.7: Ima´genes de indentaciones con fuerza ma´xima creciente sobre Au(100) bombardeado a alto
flujo (a) antes y (b) despue´s de indentar; (c) y (d) son las curvas de fuerza correspondientes
a la primera y u´ltima indentaciones de la matriz (b); Se puede observar co´mo (c) no presenta
discontinuidades y que tampoco se observa huella en la posicio´n de la primera indentacio´n
de la matriz en (b).
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Figura 4.8: Ima´gen de AFM de varias indentaciones sobre Au(100) plano realizadas aplicando distinta
fuerza ma´xima. (a) muestra la imagen de topograf´ıa en la que se muestran las direcciones
preferenciales y (b) muestra la derivada, calculada para destacar las direcciones a trave´s
de las cuales se extienden las terrazas preexistentes y el material apilado en torno a las
indentaciones.
con la aparicio´n de discontinuidades en las curvas de fuerza vs penetracio´n. Las terrazas creadas
a partir de la indentacio´n y el material desalojado, siguen las direcciones <110> preferenciales
de la superficie tal y como se observa en la imagen (b) de la figura 4.6. Esto indica que las
dislocaciones creadas al indentar se han movido a lo largo de las direcciones compactas <110>
en los planos de deslizamiento {111}, dejando a su paso terrazas con escalones paralelos a la
direccio´n de deslizamiento.
Este efecto tambie´n se muestra en la figura 4.8. La imagen (a) muestra la topograf´ıa de una
superficie de Au(100) plano sobre el que se han realizado varias nanoindentaciones aplicando
diferente fuerza ma´xima. (b) es la imagen derivada correspondiente a (a) que muestra ma´s
claramente las direcciones preferenciales. Se puede observar co´mo el material apilado en torno a
las nanoindentaciones (algunas marcadas con l´ınea discontinua verde) es paralelo a las terrazas
preexistentes en el material que siguen las direcciones compactas [011] y [011].
La figura 4.9 muestra matrices de indentaciones realizadas aplicando la misma fuerza ma´xima
en Au(100) plano (imagen (a)) y bombardeado a bajo flujo (imagen (b)). Se puede observar la
excelente reproducibilidad en la forma de las huellas y en su taman˜o. En la figura 4.10 tambie´n
se observan indentaciones sobre la muestra de Au(100) bombardeada a bajo flujo. En (a) y
(b) se muestran ima´genes de topograf´ıa y de fase respectivamente de indentaciones realizadas
con la punta de diamante sobre la muestra de Au(100) bombardeado a bajo flujo. En (c) se
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260nm 260nm
a) b)
Figura 4.9: Ima´genes de topograf´ıa indentaciones con la misma fuerza ma´xima aplicada sobre Au(100)
(a) plano y (b) bombardeado a bajo flujo. Se puede observar la excelente reproducibilidad
tanto en la forma de las huellas como en el material desalojado en torno a las huellas.
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Figura 4.10: Ima´genes de AFM de indentaciones sobre Au(100) bombardeado a bajo flujo. En (a) y (b)
se observan las ima´genes de topograf´ıa y de fase de una matriz de indentaciones a distintos
valores ma´ximos de fuerza aplicada. En (c) se observa una matriz de indentaciones con la
misma fuerza ma´xima aplicada (∼ 5 µN) y en (d) y (e) la carga y descarga de dos curvas de
fuerza vs penetracio´n de la matriz (c). Se puede observar la reproducibilidad en la forma
de las huellas y en el material desalojado adema´s de en las curvas de fuerza.
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muestra otra matriz de indentaciones realizadas aplicando la misma fuerza ma´xima para las
nueve indentaciones. (d) y (e) son las curvas de fuerza vs penetracio´n de dos indentaciones
en (c). Se representan las curvas de fuerza de carga y de descarga. Se puede comprobar la
reproducibilidad tanto en las huellas mostradas en (c) como en las curvas de fuerza representadas
en (d) y (e).
Ana´lisis de las curvas de fuerza frente a penetracio´n, Au(100)
Como ya se ha mencionado en el apartado anterior, adema´s de la influencia en las propiedades
locales de la superficie, existe una gran variabilidad en las curvas de fuerza vs penetracio´n,
debido a la naturaleza estoca´stica de este proceso. En la figura 4.11 se muestran dos ejemplos
representativos de las curvas de fuerza vs penetracio´n representativas, para la regio´n plana (curva
verde) y para la regio´n bombardeada a alto flujo (curva roja). La curva correspondiente a la
muestra bombardeada a bajo flujo se muestra en la figura 4.12 (curva azul) en comparacio´n con
una curva correspondiente a la regio´n plana (curva verde). Tanto en la figura 4.11 (b) como en
la figura 4.12 (b) se muestran ampliaciones de las regiones ela´sticas. Las curvas de las superficies
bombardeadas a alto y a bajo flujo se muestran en diferentes figuras ya que fueron medidas en
distintos d´ıas. Las indentaciones se realizaron en ambos casos con la punta de diamante.
Para los tres tipos de muestras, en las curvas de fuerza vs penetracio´n se pueden identificar
claramente las regiones ela´stica y pla´stica. La regio´n ela´stica en las curvas de fuerza de los tres
tipos de superficie ajusta bien al modelo propuesto por Hertz. En las figuras 4.11 (b) y 4.12 (b)
se representan los ajustes al modelo de Hertz y los l´ımites ela´sticos se marcan con c´ırculos.
L´ımite ela´stico
Se ha realizado un estudio estad´ıstico del l´ımite ela´stico y se han representado en la figura
4.13. Estos valores han sido tomados a partir de indentaciones realizadas con la punta de dia-
mante, de radio R= 45 ± 5 nm. Aunque existe una gran dispersio´n en los valores del l´ımite
ela´stico, es posible identificar una tendencia en el comportamiento de los valores medios del
l´ımite ela´stico de cada una de las superficies. En la figura 4.13 se representan los valores medios
de cada grupo de valores para las superficies plana, bombardeada a alto flujo y bombardeada a
bajo flujo como c´ırculos junto a las barras de error que representan la dispersio´n de los datos.
Los datos en verde corresponden a los obtenidos sobre la superficie plana y los rojos y azules
sobre las superficies bombardeadas a alto y a bajo flujo respectivamente. En la tabla 4.1 se
recogen los valores medios de los grupos de datos de la fuerza y de la penetracio´n en el l´ımite
ela´stico para los tres tipos de superficies.
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P enetración (nm )
a)
b)
 B om bardeado Alto Flujo
P lano
A juste  M odelo H ertz
 A u(100) 
Figura 4.11: Curvas de fuerza vs penetracio´n t´ıpicas de Au(100) plano y bombardeado a alto flujo. En
(b) se representa una ampliacio´n de la zona ela´stica de (a). Se marcan con c´ırculos los
l´ımites ela´sticos para el Au(100) plano y bombardeado a alto flujo.
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P enetración (nm )
 A u(100) 
Plano
Bombardeado a bajo flujo
Ajuste Mod. Hertz plano
Ajuste Mod. Hertz Bomb. B. F. 
Figura 4.12: Curvas de fuerza vs penetracio´n t´ıpicas de Au(100) plano y bombardeado a bajo flujo. En
(b) se representa una ampliacio´n de la zona ela´stica de (a). Se marcan con c´ırculos los
l´ımites ela´sticos para el Au(100) plano y bombardeado a bajo flujo.
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 P enetración (nm )
   Au (100)
P lano         
B om b. A lto  F lujo
B om b. B ajo F lujo
Figura 4.13: Representacio´n de los valores de la fuerza y la penetracio´n en el l´ımite ela´stico de varias
curvas para el Au(100) en regiones plana (verde), bombardeada a alto flujo (rojo) y bom-
bardeada a bajo flujo (azul). Los c´ırculos representan los valores medios de cada grupo
de valores y las barras la dispersio´n de cada grupo de datos para las regiones plana y
bombardeadas.
Muestra Au(100) Fuerza (nN) Penetracio´n (nm)
Plana 2000 ± 350 1.79 ± 0.12
Bombardeada AF 1400 ± 300 1.35 ± 0.11
Bombardeada BF 1780 ± 300 1.79 ± 0.13
Tabla 4.1: Valores medios de la fuerza y de la penetracio´n en el l´ımite ela´stico de las superficies de
Au(100) plana y bombardeada a alto (AF) y a bajo flujo (BF).
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A partir de los valores de la fuerza y de la penetracio´n en el l´ımite ela´stico, se ha calculado
la tensio´n ma´xima de cizalla resuelta:
τR = 0,48σM (4.1)





Los valores medios para las tensiones normales obtenidos son:
σplanaM = 7,1± 1,5GPa
σBomb.AFM = 6,6± 1,9GPa
σBomb.BFM = 6,3± 1,7GPa
Y por tanto, los valores para la tensio´n de cizalla resuelta:
τplanaR = 3,4± 0,7GPa
τBomb.AFR = 3,1± 0,9GPa
τBomb.BFR = 3,0± 0,8GPa
Debido a la gran dispersio´n de los datos, la incertidumbre es elevada y los valores medios de las
tensiones de cizalla esta´n inclu´ıdos dentro del mismo rango de valores. Esto implica que no se
pueden distinguir las tensiones de cizalla de cada una de las distintas superficies.
Como se puede observar en la figura 4.13 y en la tabla 4.1, los valores de la fuerza y de la
penetracio´n en el l´ımite ela´stico para la superficie Au(100) plana y para la superficie Au(100)
bombardeada a bajo flujo son similares. Para la superficie bombardeada a alto flujo los valores
de la fuerza y de la penetracio´n en el l´ımite ela´stico se reducen en comparacio´n con la superficie
plana un 30% y un 25% respectivamente.
4.3.5. El caso del Au(111)
Para la muestra de Au(111) se ha estudiado u´nicamente la superficie modificada por bom-
bardeo a alto flujo.
Morfolog´ıa de las muestras bombardeada y plana.
Al bombardear a alto flujo la superficie plana, la rugosidad aumenta un orden de magnitud.
La rugosidad RMS de la superficie plana es de 0.14 ± 0.10 nm y la rugosidad pico a pico de
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Figura 4.14: Ima´genes de la muestra de Au(111) (a) plana y (c) bombardeada a alto flujo. (b) y (d)
son los perfiles correspondientes. Se observa que la rugosidad superficial de la muestra
bombardeada es aproximadamente un orden de magnitud superior a la de la plana.
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Figura 4.15: Ima´genes de indentaciones sobre la muestra de Au(111) en regiones (a) plana y (c) bom-
bardeada a alto flujo. (b) y (d) son los perfiles correspondientes. Se observa la excelente
reproducibilidad de las huellas cuya profundidad es de 12 ± 3 nm.
1.25 ± 0.08 nm, mientras que la rugosidad RMS de la superficie bombardeada es de 1.0 ± 0.2
nm y la rugosidad pico a pico de 5.7 nm. En el caso del Au(111) al bombardear a alto flujo la
superficie se compone de estructuras de 20-50 nm de dia´metro de unos 5 nm de altura, como se
puede observar en la imagen (b) de la figura 4.14.
Huellas sobre Au(111) bombardeado y plano.
En la figura 4.15 se puede observar matrices de indentaciones que se han realizado con la
punta de diamante aplicando la misma fuerza ma´xima para la regio´n plana de la muestra y la
regio´n bombardeada a alto flujo.
Ana´lisis de las curvas de fuerza frente a penetracio´n, Au(111)
En la figura 4.16 se observa que existe una tendencia de que los valores del l´ımite ela´stico
para las curvas correspondientes a la muestra plana son superiores a los de las curvas de la
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Figura 4.16: Curvas de fuerza vs penetracio´n realizadas sobre Au(111) plano y bombardeado. La tenden-
cia que se observa es que el l´ımite ela´stico de las curvas de la superficie plana es superior
al de las curvas correspondientes a la superficie bombardeada. Para valores altos de la
penetracio´n, la tendencia es similar.
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P enetración (nm )
       
 A u(111) 
Plano
Bombardeado a alto flujo
Ajuste Mod. Hertz plano
Ajuste Mod. Hertz Bomb. A. F. 
Figura 4.17: (a) Curva de fuerza vs penetracio´n representativa realizada sobre la superficie de Au(111)
plana (verde) y bombardeada (rosa). (b) ampliacio´n de la curva en la regio´n ela´stica. Las
l´ıneas continuas indican el ajuste de la regio´n ela´stica al modelo de Hertz.
124

















2 .52 .01 .51 .00 .50 .0
P enetración (nm )
Bom bardeado Alto  Flujo
Plano
Au(111)
Figura 4.18: Representacio´n de los valores de la fuerza y la penetracio´n en el l´ımite ela´stico para Au(111)
correspondiente a regiones plana y bombardeada a alto flujo. Los c´ırculos con las barras de
error representan los valores medios y la dispersio´n de los grupos de datos para las regiones
plana y bombardeada.
superficie bombardeada. Para altas penetraciones, las curvas correspondientes a las superficies
plana y bombardeada convergen siendo aproximadamente paralelas.
Las curvas de fuerza vs penetracio´n representativas realizadas sobre las zonas plana y bom-
bardeada en el Au(111) se puede observar en la figura 4.17. Ambas curvas, tanto para la zona
plana como para la zona bombardeada, presentan una regio´n ela´stica que se puede ajustar bien
siguiendo el modelo propuesto por Hertz. La curva que se ha realizado sobre la zona bombardea-
da se desv´ıa del comportamiento ela´stico a valores de la fuerza menores que en el caso de la
curva tomada sobre la zona plana. En (b) se detalla una ampliacio´n de la regio´n ela´stica donde
puede verse mejor este ajuste.
L´ımite ela´stico
Como en el caso del Au(100), se ha realizado un estudio estad´ıstico de varias indentaciones
para estimar el l´ımite ela´stico de las superficies plana y bombardeada. En la figura 4.18 se han
representado grupos de datos del valor de la fuerza y de la penetracio´n de los l´ımites ela´sticos de
varias curvas para las muestras plana y la bombardeada. En la misma gra´fica se ha representado
el valor medio de cada grupo de datos junto a la desviacio´n t´ıpica de cada valor.
125
Propiedades meca´nicas en superficies de oro bombardeadas
Muestra Au(111) Fuerza (nN) Penetracio´n (nm)
Plana 2150 ± 240 1.84 ± 0.2
Bombardeada AF 1310 ± 170 1.4 ± 0.3
Tabla 4.2: Valores medios de la fuerza y de la penetracio´n en el l´ımite ela´stico de las superficies de
Au(111) plana y bombardeada a alto flujo (AF).
En la tabla 4.2 se recogen los valores medios de los grupos de datos del l´ımite ela´stico para
las superficies plana y bombardeada.
El l´ımite ela´stico de la superficie de Au(111) despue´s de bombardear a alto flujo se reduce
significativamente como ocurr´ıa en el caso del Au(100). El valor de la fuerza se reduce un 40%
y el valor de la penetracio´n se reduce un 23% aproximadamente respecto a los valores de la
muestra plana.
Los valores medios de la tensio´n normal calculado a partir de la ecuacio´n 4.2. Los valores
calculados para las dos superficies son:
σplanaP = 7,4± 1,6GPa
σBombP = 5,9± 2,0GPa
4.3.6. Geometr´ıa superficial de los defectos creados
Es interesante observar co´mo las superficies de las muestras planas y bombardeadas Au(100)
y Au(111) reflejan la simetr´ıa de la estructura ato´mica. Se observa claramente co´mo los a´ngulos
que predominan para la superficie (100) son de 90o (figuras 4.4, 4.10 y 4.6) y para la superficie
(111) a´ngulos de 60o y 120o (figura 4.15).
Los escalones en la superficie de un material son ma´s estables energe´ticamente en las di-
recciones ma´s compactas. En la figura 4.4 de Au(100) plano se observa co´mo los escalones
superficiales son paralelos a las direcciones <011>. En el caso de la superficie bombardeada la
difusio´n de vacantes superficiales y ada´tomos juega un papel esencial en la morfolog´ıa resultante.
Existen mecanismos complejos de difusio´n que favorecen la aparicio´n de mont´ıculos o canales al
bombardear la superficie. Por ejemplo para el caso de superficies (100) se conoce que el mecanis-
mo de intercambio en la difusio´n de ada´tomos [14] o tambie´n la difusio´n aniso´tropa de cadenas
de a´tomos a lo largo de los canales de reconstruccio´n [15,16].
En el caso de las nanoindentaciones, se observa material desplazado alrededor de las huellas
que se extiende segu´n las direcciones preferenciales de la superficie. Esto es un indicio de que los
lazos de dislocacio´n creados se propagan por deslizamiento cruzado (cross-slip) a trave´s de los
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planos y direcciones de deslizamiento. Los planos de deslizamiento intersectan la superficie en
las direcciones preferenciales. En el caso del Au(100) los planos {111} intersectan a la superficie
en las direcciones preferenciales <110> que forman 90o entre s´ı y en el caso del Au(111), cortan
a la superficie formando 60o. En su movimiento las dislocaciones dejan terrazas a su paso cuyos
escalones siguen las direcciones preferenciales. As´ı pues la presencia de estas terrazas es un reflejo
del mecanismo de propagacio´n del material a trave´s de las dislocaciones formadas.
4.3.7. Discusio´n del efecto del bombardeo en las propiedades meca´nicas
Modelo del efecto del bombardeo en las propiedades meca´nicas.
Se han propuesto dos posibles de mecanismos en el ana´lisis de las propiedades meca´nicas de
las superficies bombardeadas. Como se ha explicado al inicio de este cap´ıtulo, estos mecanismos
pueden tener efectos f´ısicos contrarios que compiten en la determinacio´n de la dureza de las
superficies bombardeadas. Cada mecanismo esta´ asociado a la introduccio´n de distintos defectos,
ya sea en la superficie o por debajo de e´sta.
La superficie rugosa como consecuencia del ataque io´nico, esta´ formada por mu´ltiples
escalones en la superficie en las direcciones preferentes <110>. Es una red de mont´ıculos y
hondanadas a distintos niveles ato´micos. En el cap´ıtulo 3 se estudio´ el efecto de una distribu-
cio´n homoge´nea de escalones en la superficie de Au(111) en las propiedades meca´nicas super-
ficiales. Los escalones de la muestra actu´an como centros de nucleacio´n de dislocaciones en los
planos {111} que contienen a los escalones. Como resultado de la nucleacio´n heteroge´nea en
los escalones, el l´ımite ela´stico de la muestra escalonada Au(788) se reduce dando lugar a un
material menos resistente a la deformacio´n pla´stica.
Hay que tener en cuenta que, como consecuencia del ordenamiento de los escalones en la
superficie de Au(788), los planos en los que los lazos de dislocacio´n nuclean son mayoritariamente
paralelos, por lo que las dislocaciones creadas al indentar son paralelas entre s´ı. Esta disposicio´n
geome´trica reduce la posibilidad de que las dislocaciones interaccionen entre ellas. Sin embargo,
en el caso de las superficies bombardeadas los escalones creados presentan todas las orientaciones
posibles correspondientes con la geometr´ıa superficial. En el caso del Au(100) coexisten cuatro
tipos de escalones: dos (uno de subida y otro de bajada) para cada una de las direcciones <110>
equivalentes. Para la muestra Au(111) bombardeada existen seis tipos de escalones: dos para
cada una de las tres direcciones preferentes <110> que cortan la superficie (111). Ana´logamente
a lo que ocurre en el caso de la muestra de Au(788) se espera que al indentar, las primeras
dislocaciones creadas nucleen en los planos {111} que contienen a los escalones. En el caso de
las superficies bombardeadas los escalones no son paralelos por lo que las dislocaciones creadas
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en los escalones pueden intersectar entre s´ı, ancla´ndose e impidiendo el movimiento de los lazos
de dislocacio´n dando lugar a un endurecimiento de la muestra [11,17].
Otro mecanismo posible, es la introduccio´n de defectos puntuales causados por el bombardeo
io´nico. Estos defectos por debajo de la superficie son intersticiales y vacantes. La interaccio´n
de defectos puntuales creados con dislocaciones son uno de las materias ma´s estudiadas en el
campo de las propiedades meca´nicas de los so´lidos [11]. En general se acepta que la interaccio´n
de defectos puntuales con las dislocaciones tienden a endurecer los materiales ya que las anclan
e impiden su movimiento.
Resultados experimentales
Las superficies bombardeadas a bajo y a alto flujo se han atacado con un alto nivel de
fluencia con el fin de que la concentracio´n de defectos sub-superficiales se sature. Esto quiere
decir que el valor de la concentracio´n de defectos no puede aumentar aunque la muestra se
exponga al bombardeo io´nico durante ma´s tiempo. Ya que ambas muestras han alcanzado el
nivel de saturacio´n, se espera que la concentracio´n de defectos sub-superficiales para ambas
superficies sea similar.
El valor de la fuerza en el l´ımite ela´stico para la muestra de Au(100) (figura 4.13) y para
la muestra de Au(111) (figura 4.18) despue´s de bombardear las superficies se reduce un 30-
40% respecto al valor correspondiente para la muestra plana. Por otro lado, el valor del l´ımite
ela´stico para la muestra de Au(100) bombardeada a bajo flujo no muestra un cambio significativo
respecto al valor de la superficie plana.
La diferencia experimental ma´s notable que se ha observado entre las superficies Au(100)
bombardeadas a alto y a bajo flujo es el dan˜o que se ha inducido en la superficie por el ataque
io´nico, como se puede comprobar en la figura 4.5. La rugosidad de la superficie es un orden
de magnitud mayor al bombardear a alto flujo que al hacerlo a bajo flujo. Para la superficie
bombardeada a alto flujo la rugosidad pico a pico es ∼10 nm mientras que para la superficie
bombardeada a bajo flujo la rugosidad es ∼0.8 nm aproximadamente. En el caso del Au(111)
despue´s de bombardear a alto flujo la rugosidad pico a pico superficial es tambie´n ∼5.7 nm
aproximadamente.
Ya que la densidad de defectos sub-superficiales para las superficies bombardeadas a alto y
a bajo flujo es similar pero la rugosidad superficial difiere en un orden de magnitud, se puede
suponer que la reduccio´n en los valores de la fuerza y de la penetracio´n en el l´ımite ela´stico
esta´ relacionada con el efecto de la corrugacio´n superficial. Como se vio en el cap´ıtulo 3 los
defectos en la superficie actu´an como centros de nucleacio´n de dislocaciones. Se deduce que la
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a) b)
Figura 4.19: Pira´mides con distinta pendiente.
reduccio´n del valor de la fuerza y de la penetracio´n en el l´ımite ela´stico en la superficie bom-
bardeada a alto flujo es debida a la nucleacio´n heteroge´nea de dislocaciones en los defectos que
se crean en la superficie, en los bordes de las nanoestructuras. Por otro lado, no se ha observado
endurecimiento debido a la aparicio´n de defectos sub-superficiales despue´s de bombardear. Desde
el punto de vista de los feno´menos f´ısicos que afectan a las propiedades meca´nicas, la corrugacio´n
en la superficie predomina frente al efecto de endurecimiento que los defectos sub-superficiales
podr´ıan introducir.
Conocidos los resultados experimentales, se han realizado simulaciones atomı´sticas para dilu-
cidar el mecanismo que los efectos propuestos tienen en el comportamiento meca´nico de las
muestras bombardeadas.
4.4. Simulaciones atomı´sticas de nanoindentaciones sobre su-
perficies con defectos
Para identificar el efecto de los dos tipos de mecanismos propuestos se han simulado in-
dentaciones sobre superficies (100) con distintos tipos de nanoestructuras sobre superficies (100)
con defectos puntuales (intersticiales y vacantes) por debajo de la superficie. Se han realizado
las simulaciones sobre una superficie de tipo (100) ya que es sobre la que se tiene informacio´n
experimental del bombardeo a alto y a bajo flujo.
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a) b)
Figura 4.20: Representacio´n de la pira´mide (a) antes y (b) despue´s de indentar, en escala de falso color
para realzar los distintos niveles.
4.4.1. Superficies con pira´mides
Con el objetivo de estudiar el efecto que la nanoestructuracio´n inducida por bombardeo io´nico
tiene en la superficie, se han simulado estructuras en forma de pira´mides escalonadas sobre super-
ficies perfectas libres de defectos puntuales. Se han creado tres tipos de pira´mides escalonadas,
con distinta pendiente cada una. El para´metro que define la pendiente de las pira´mides es la
distancia entre los escalones que forman dichas pira´mides. Los a´ngulos que forman los escalones
entre s´ı son de 90o, caracter´ısticos de la superficie (100). El taman˜o entre los escalones es distinto
y por tanto cada pira´mide tiene distinta pendiente. A partir de la imagen de STM de la figura
4.1 se puede determinar que las anchuras de las nanoestructuras creadas por el bombardeo os-
cilan entre de´cimas de nano´metro y 2-4 nm las ma´s grandes. En la imagen de AFM los taman˜os
laterales de las estructuras nanome´tricas vienen dados por la convolucio´n de la punta con las
estructuras. Los taman˜os de las terrazas de las pira´mides simuladas esta´n entre 0.2 nm y 2 nm.
En las simulaciones las indentaciones se han realizado en el centro de las pira´mides. En
la figura 4.20 se observa una imagen de la simulacio´n de una pira´mide antes (a) y despue´s
de indentar (b). Se observa co´mo se han modificado los escalones debido a la propagacio´n de
material despue´s de indentar. En la figura 4.22 (a) se representan indentaciones sobre los tres
tipos diferentes de pira´mides y sobre una superficie perfectamente plana.
Como se puede observar en la figura 4.21, cuando se indenta una pira´mide, la nucleacio´n de
las primeras dislocaciones tiene lugar en los bordes de los escalones. Este resultado es ana´logo
al obtenido en el caso de la muestra escalonada Au(788) del cap´ıtulo 3. Se puede, por tanto,
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Figura 4.21: Nucleacio´n de dislocaciones en los bordes de las terrazas de las pira´mides al indentar.
generalizar que las primeras dislocaciones que se forman en el estadio de plasticidad incipiente
nuclean de forma preferente en los bordes de los escalones o rugosidades que presenta la superficie.
Se observa co´mo la curva de fuerza vs penetracio´n de la pira´mide con mayor pendiente (menor
distancia de escalo´n) es la que muestra una menor dureza en el sentido de que se requiere una
fuerza menor para penetrar una distancia dada. Cuanto mayor es la distancia entre escalones
en la pira´mide, ma´s dura es la nanoestructura, hasta llegar al caso de la superficie plana que es
la ma´s dura de las cuatro muestras simuladas. El comportamiento de las pira´mides es similar
al que presentan las superficies escalonadas [5]. Aunque se ha observado nucleacio´n de lazos
de dislocaciones en los cuatro planos {111} equivalentes y co´mo e´stos han interaccionado, no
se han formado anclajes estables de dislocaciones que hayan inhibido su deslizamiento con el
consiguiente endurecimiento. Acorde con los resultados de las simulaciones, se puede concluir
que la nanoestructuracio´n de la superficie reduce la dureza del material.
4.4.2. Superficies perfectas con defectos puntuales sub-superficiales
Para modelizar superficies con defectos puntuales preexistentes por debajo de la superficie se
ha utilizado un modelo sencillo en el que se introducen intersticiales o vacantes individuales bajo
una superficie plana perfecta. Se han simulado superficies (100) planas con dos valores para la
concentracio´n de intersticiales diferentes: 1% y 3%, compara´ndolos con la muestra sin defectos
sub-superficiales, (0%).
Se han realizado indentaciones sobre los tres tipos de superficies. Como resultado se ha ob-
servado un endurecimiento del material para las muestras que presentan mayor concentracio´n
de intersticiales. Para penetraciones por encima de 0.7 nm en la superficie con mayor concen-
tracio´n de defectos sub-superficiales (3%) se ha observado un endurecimiento por encima de las
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que tienen menor concentracio´n de defectos, ya que se requiere una fuerza mayor para penetrar
la misma profundidad. Adema´s este efecto de endurecimiento aumenta al incrementar la con-
centracio´n de defectos puntuales. En la figura 4.22 (b) se ve reflejado este efecto para el caso
de los intersticiales al compararlo con una muestra plana perfecta sin ningu´n tipo de defecto.
Se observa un aumento en la pendiente de la curva de fuerza vs penetracio´n al aumentar la
concentracio´n de defectos sub-superficiales, indicativo de endurecimiento del material. Como ya
se ha mencionado en el apartado 4.2 experimentalmente se han observado lazos de intersticia-
les de forma indirecta, mediante la observacio´n por STM de una estructura de dislocaciones,
denominadas mesas, para la que es necesaria la agregacio´n de defectos puntuales, por lo que el
modelo utilizado para las simulaciones es va´lido.
4.4.3. Resultados de las simulaciones
De lo expuesto en el apartado 4.4 se puede deducir que los defectos de la superficie de un
material, la nanoestructuracio´n superficial, tienden a hacer el material menos resistente a la
deformacio´n pla´stica, mientras que la presencia de defectos sub-superficiales como vacantes e
intersticiales, tienden a endurecer el material o lo que es lo mismo a convertirlo en una superficie
ma´s resistente a la deformacio´n pla´stica. Es necesaria la aplicacio´n de fuerzas mayores para
deformarlo de manera permanente.
4.5. Comparacio´n de los resultados experimentales y de las sim-
ulaciones atomı´sticas
Se concluye, tanto experimentalmente como en las simulaciones que la nanoestructuracio´n
superficial reduce la resistencia del material a ser deformado pla´sticamente, o lo que es lo mismo,
reblandecen la superficie.
Ana´logamente al mecanismo propuesto en el cap´ıtulo 3, se puede afirmar que el mecanismo
por el cual la superficie reduce la dureza es debido a la nucleacio´n heteroge´nea de dislocaciones
en los bordes de los escalones de las nanoestructuras. A pesar de que la nanoestructuracio´n
superficial no sea paralela ni perio´dica, la interaccio´n de las dislocaciones creadas al indentar no
endurece el material en el rango de penetraciones de decenas de nano´metros. Y aunque en las
simulaciones se ha observado que la presencia de defectos puntuales por debajo de la superficie,
tienden a endurecerla, e´ste no es el efecto que prevalece experimentalmente. Se puede decir que
las irregularidades en la superficie siempre reducen el l´ımite ela´stico ya que reducen la barrera
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Figura 4.22: Curvas de fuerza vs penetracio´n obtenidas a partir de las simulaciones para (a) pira´mides
de mayor P3 a menor pendiente P1. La pira´mide con mayor pendiente, P3, es la ma´s
blanda, la menor resistente a la deformacio´n pla´stica. (b) muestras planas con distintas
concentraciones de defectos puntuales. La muestra con ma´xima concentracio´n de defectos,
3%, la muestra es la ma´s resistente a la deformacio´n.
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necesaria para que nucleen lazos de dislocacio´n en la superficie, tendencia que ya se observo´ en
el cap´ıtulo 3.
A partir de los resultados obtenidos experimentalmente y en las simulaciones, se puede
afirmar que la influencia de la nanoestructuracio´n superficial sobre las propiedades meca´nicas
predomina frente al efecto de endurecimiento que introducen los defectos sub-superficiales. Como
resultado del bombardeo io´nico la muestra ha reducido su dureza.
4.6. Conclusiones
En este cap´ıtulo se ha visto co´mo mediante el bombardeo io´nico es posible modificar no so´lo
la morfolog´ıa de una superficie sino tambie´n sus propiedades meca´nicas.
El bombardeo io´nico sobre la muestra aumenta la rugosidad superficial e introduce defectos
por debajo de la superficie, siendo el grado de rugosidad o la concentracio´n de defectos funcio´n
del flujo de iones.
Los escalones en la superficie reducen el l´ımite ela´stico ya que rebajan la barrera necesaria
para que nucleen lazos de dislocacio´n en la superficie, tendencia que ya se observo´ en las superfi-
cies escalonadas (cap´ıtulo 3). Esto ocurre debido a que en el re´gimen de plasticidad incipiente, las
primeras dislocaciones nuclean de forma preferente o heteroge´nea en los bordes de los escalones
presentes en las rugosidades superficiales.
Las simulaciones atomı´sticas confirman dicha observacio´n experimental. Se ha desglosado
el efecto creado al bombardear la superficie proponiendo dos muestras modelo: (i) pira´mides
con distintas pendientes que simulan la rugosidad superficial y (ii) superficies planas ideales
con defectos puntuales sub-superficiales. La rugosidad disminuye la dureza de la muestra y los
defectos sub-superficiales la aumentan.
Se ha demostrado que el bombardeo io´nico a alto flujo reduce el l´ımite ela´stico en la mues-
tra bombardeada y que consecuentemente, el efecto de reduccio´n del l´ımite ela´stico debido a
la rugosidad superficial, es predominante frente al efecto de endurecimiento provocado por la
presencia de defectos sub-superficiales. En el rango de penetraciones en el que se ha trabajado
no se ha observado una interaccio´n de dislocaciones que de´ lugar a endurecimiento del material.
En vista a los resultados obtenidos sobre las superficies bombardeadas (cap´ıtulo 4) y las
superficies escalonadas (cap´ıtulo 3) se puede realizar la siguiente generalizacio´n: el l´ımite ela´stico
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Cap´ıtulo 5
Mecanismos de plasticidad incipiente
en TiO2(110)
Se preparan superficies (110) de monocristales de dio´xido de titanio con estructura
tipo rutilo obtenie´ndose terrazas monoato´micamente planas de gran calidad. Adema´s,
mediante calentamiento en atmo´sfera libre de ox´ıgeno y mediante bombardeo con
iones de Ar+, se reduce la muestra de TiO2(110). La muestra reducida se carac-
teriza por AFM y XPS. Una vez bien caracterizada la muestra, se han realizado
nanoindentaciones sobre la superficie plana del monocristal de TiO2(110). Se identi-
fican dos regiones en las curvas de fuerza vs penetracio´n: regiones ela´stica y pla´stica.
Adema´s, se mide la dureza, encontrando un valor de la dureza superficial inusual-
mente reducido cuando el volumen explorado por el indentador es nanome´trico, a
diferencia de lo que ocurre con los metales.
Mecanismos de plasticidad incipiente en TiO2(110)
5.1. Introduccio´n
El dio´xido de titanio es uno de los o´xidos ma´s estudiados en la actualidad. Se utiliza como
sistema modelo en el estudio de o´xidos meta´licos mediante te´cnicas propias de la Ciencia de
Superficies. Los monocristales pulidos presentan una elevada calidad superficial. Es un material
fa´cil de reducir por lo que es apropiado para estudiar con te´cnicas experimentales tales como
el STM. De los distintas estructuras cristalinas existentes, anatasa, rutilo y brookita, la ma´s
estudiada es el rutilo en la cara (110).
La gran popularidad de este material se debe a la gran cantidad de aplicaciones que tiene. Se
utiliza como pigmento blanco en pinturas y cosme´ticos, como protector de corrosio´n, como sensor
de gases, como soporte catal´ıtico de part´ıculas nanome´tricas de Au para la oxidacio´n del CO etc.
Otra importante aplicacio´n es el uso de TiO2 como fotocatalizador heteroge´neo en la reaccio´n
de hidro´lisis del agua. En 1972 Fujishima y Honda descubrieron la actividad fotocatal´ıtica de
la ruptura de la mole´cula de agua en electrodos de TiO2 sin necesidad de aplicar un voltaje
externo [1]. La creencia de que los defectos en la superficie juegan un papel muy importante
en la obtencio´n de H2 y O2 de la descomposicio´n del agua ha sido el motor de los primeros
trabajos en TiO2 [2,3]. Aunque el TiO2 absorbe u´nicamente el 5% de la luz solar que alcanza la
superficie de la tierra, es el semiconductor ma´s investigado en el campo de la conversio´n qu´ımica
y almacenamiento de energ´ıa solar.
La aplicacio´n ma´s importante de todas es la foto-descomposicio´n de mole´culas orga´nicas
en la superficie del TiO2 en cadenas ma´s pequen˜as o incluso en H2O y CO2. El TiO2 es un
semiconductor con un taman˜o de la regio´n de energ´ıa prohibida de 3.2 eV. Al irradiar con luz
solar, el par electro´n-hueco formado se separa migrando hacia la superficie en donde reacciona
con las mole´culas de agua y ox´ıgeno adsorbidas creando radicales libres. Estos radicales atacan
las mole´culas orga´nicas adsorbidas descomponie´ndolas, hasta finalmente obtener H2O y CO2.
Gracias a este proceso el material se usa en la purificacio´n de aguas residuales. Tambie´n se
utiliza como desinfectante en hospitales, como recubrimiento autolimpiador, como recubrimiento
protector de lunas de coches o de ma´rmoles de estatuas antiguas etc.
El dio´xido de titanio es un material que esta´ compuesto por dos tipos de iones Ti4+ y
O−2. Para formar el compuesto, los dos iones se unen con enlaces de tipo covalente con cierto
cara´cter io´nico. El hecho de que los enlaces sean de tipo io´nico-covalente hace que e´stos sean
muy direccionales y r´ıgidos. A diferencia de un metal, los electrones esta´n localizados en los
enlaces entre los dos iones. Debido a la rigidez y a que existen iones con dos tipos de polaridad,
hace que los materiales cera´micos a escala macrosco´pica sean duros y fra´giles. La respuesta
meca´nica de los o´xidos ante fuerzas externas apenas permite la deformacio´n ela´stica. Esta es
una caracter´ıstica de los materiales cera´micos en general.
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Este comportamiento fra´gil de los o´xidos puede ser diferente a escala microsco´pica. Existen
numerosos estudios sobre las propiedades meca´nicas durante los estadios iniciales de la plastici-
dad en metales [4–6], e incluso en haluros alcalinos [7–9]. Sin embargo, en el caso de los o´xidos
no existen muchos trabajos de la plasticidad incipiente estudiada mediante nanoindentaciones
de unos pocos nano´metros de profundidad [10]. Bajo ciertas condiciones pueden presentar com-
portamiento du´ctil [11] o incluso presentar una transicio´n de un comportamiento fra´gil a un
comportamiento du´ctil [12, 13].
A pesar de que existe cierto conocimiento del comportamiento meca´nico de los o´xidos en
la escala nanome´trica, no se ha realizado un estudio detallado del mecanismo de deformacio´n
aplicando fuerzas tan reducidas como son centenas de nanonewton, en donde la deformacio´n
ela´stica es de taman˜o nanome´trico. El objetivo de este cap´ıtulo es el de explicar los experimentos
de nanoindentacio´n realizados sobre la superficie plana de TiO2 y el estudio del comportamiento
de este o´xido como sistema modelo cuando se deforma unos pocos nano´metros. Por u´ltimo se
estudian los mecanismos de deformacio´n incipiente para diferentes profundidades de penetracio´n.
5.2. Caracterizacio´n y modificacio´n por reduccio´n de la muestra
de TiO2
Antes de comenzar el ana´lisis de las propiedades meca´nicas de la muestra de TiO2, es im-
portante realizar la caracterizacio´n estructural y qu´ımica de la superficie. Ya que los o´xidos son
materiales compuestos por dos tipos de iones su estructura es ma´s compleja que la de los metales
simples.
La configuracio´n estructural de la muestra en general y de la superficie en particular, de-
pende de la estequiometr´ıa particular del compuesto. Los iones que componen el o´xido (Ti4+
y O2−) no son inertes como ocurre en el caso de los a´tomos en el oro. Por el contrario, el ion
O2− es muy reactivo. Tanto el Ti4+ como el O2− pueden cambiar su nu´mero de oxidacio´n con
relativa facilidad dando lugar a un compuesto distinto con una estructura superficial diferente.
Un ejemplo concreto de este efecto es la reduccio´n que tiene lugar tras un calentamiento suave.
Al calentar la muestra, se crean vacantes de ox´ıgeno en la superficie, de tal manera que en esta
regio´n el ion Ti4+ se reduce a Ti3+. Segu´n el modelo de la fila an˜adida de Ti2O3 [14], se forman
unas hileras nuevas de Ti2O3 sobre la superficie. Esto genera que la superficie se reestructure
dando lugar a una reconstruccio´n (1×2) [14–17].
La primera parte de este cap´ıtulo se dedica a caracterizar bien la superficie de la muestra de
TiO2 tanto estructural como qu´ımicamente y las modificaciones realizadas en su superficie.
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Figura 5.1: Ima´genes de la superficie limpia de TiO2(110) despue´s de aplicar el me´todo de limpieza por
ataque qu´ımico. En la imagen de la derecha se pueden observar 8 terrazas ato´micamente
planas separadas por escalones monoato´micos de 3.2 A˚ de altura. En la parte inferior se ha
representado el perfil de altura indicado en la imagen con una l´ınea verde.
5.2.1. Morfolog´ıa de la superficie limpia
La muestra de TiO2(110), se ha limpiado segu´n el me´todo de limpieza explicado en el cap´ıtulo
2 apartado 2.4.2. La limpieza se realiza mediante un ataque qu´ımico con HF y despue´s se
calienta en aire (o en una atmo´sfera con ox´ıgeno) para recuperar el dan˜o estructural realizado
por el a´cido. La superficie limpia presenta terrazas ato´micamente planas separadas por escalones
monoato´micos de ∼0.32 nm de altura (ve´ase la figura de la estructura del rutilo 2.12). El taman˜o
de las terrazas es de ∼150-250 nm. Dentro de una terraza la rugosidad RMS es de 0.24 ± 0.09
A˚ aproximadamente y la rugosidad pico a pico de 1.59 ± 0.4 , A˚. En la figura 5.1 se pueden
observar islas de vacantes tanto en la imagen como en el perfil transversal.
5.2.2. Reduccio´n del TiO2
El color de la muestra de TiO2(110) es un indicativo de la concentracio´n de defectos puntuales
que existe en el material masivo o, lo que es lo mismo, del grado de reduccio´n (o de oxidacio´n)
de la muestra [17,18]. Los defectos puntuales que afectan a las propiedades o´pticas de la muestra
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son predominantemente vacantes de ox´ıgeno que contienen dos electrones, es decir, centros F
o centros de color [19]. Cuando la muestra es de un color amarillento, semitransparente, la
muestra se encuentra oxidada y su estequiometr´ıa es 1:2, es decir, TiO2. Cuando la muestra
presenta cierto grado de reduccio´n, TiO2−x, el color amarillento cambia a la gama de azules-
grises, pasando por colores intermedios como azul claro, azul oscuro llegando hasta el azul-negro,
cuando el grado de reduccio´n es muy elevado.
Las propiedades electro´nicas tambie´n cambian en funcio´n del grado de oxidacio´n. La resis-
tividad de una muestra puede cambiar hasta dos o´rdenes de magnitud pasando de 101 Ω· cm
hasta 103 Ω·cm a 330 K [17]. Si la muestra esta´ perfectamente oxidada (TiO2) se trata de un
aislante como ocurre con los o´xidos en general. Cuando la muestra se reduce, se convierte en
conductora siendo las vacantes de ox´ıgeno las responsables de la conduccio´n. As´ı, la muestra
con mayor grado de reduccio´n es la que presenta menor resistividad [20]. En cristales de TiO2
reducidos el nivel de Fermi esta´ cerca del mı´nimo de la banda de conduccio´n en el intervalo
de energ´ıas prohibidas, y la conduccio´n de electrones ocurre predominantemente a trave´s de
los estados donores cerca del fondo de la banda de conduccio´n. La naturaleza de estos estados
donores (asociados al defecto) se puede explicar de forma sencilla. Al eliminar un a´tomo neu-
tro de ox´ıgeno quedan dos electrones que anteriormente ocupaban un estado O2p en la banda
de valencia. Estos estados ya no esta´n disponibles y los electrones deben pasar a la banda de
conduccio´n. El fondo de la banda de conduccio´n esta´ formado por estados Ti3d. Los a´tomos
de titanio colindantes reciben cada uno un electro´n, quedando los dos desapareados. De esta
manera por cada vacante de ox´ıgeno, dos a´tomos de titanio se reducen al pasar de nu´mero de
oxidacio´n +4 a +3.
Tras lo anteriormente tratado se deduce la relevancia de una detallada caracterizacio´n de la
muestra limpia y oxidada adema´s de la muestra reducida, dada la relativa facilidad de reduccio´n
de este o´xido. Existen procedimientos para reducir la muestra mediante la creacio´n de vacantes
de ox´ıgeno, tales como el calentamiento en una atmo´sfera que no contenga ox´ıgeno [17] o el
bombardeo con iones de argon [21–23].
Reduccio´n de la muestra por calentamiento en ausencia de ox´ıgeno
Como me´todo de reduccio´n se ha calentado la muestra en diferentes atmo´sferas en ausencia
de ox´ıgeno. Se han calentado dos muestras diferentes en atmo´sfera de vac´ıo y en atmo´sfera de
argon. Tanto el color de las muestras como la morfolog´ıa superficial observada con el AFM para
las dos muestras son similares. Como ya se ha mencionado, el primer cambio inmediato que se
observa despue´s del calentamiento, es el cambio de color correspondiente a una muestra. En
la figura 5.2 se pueden observar dos fotograf´ıas de una muestra calentada en aire (a) y de otra
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 a)  b)
Figura 5.2: Fotograf´ıas de dos muestras de TiO2(110) calentadas durante 1 hora a 600oC (a) en aire y
(b) en vac´ıo. Se observa el cambio de color a azul de la muestra reducida (b) respecto de la
oxidada (a).
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Figura 5.3: Ima´genes de la superficie de la muestra de TiO2 despue´s de calentar en atmo´sfera en ausencia
de ox´ıgeno. A la derecha se observan los perfiles transversales. Se observa co´mo la superficie
reducida aumenta la rugosidad.
calentada en vac´ıo (b). El color de la muestra calentada en vac´ıo (reducida) pasa a ser azul oscuro
ligeramente metalizado, mientras que la muestra calentada en aire (oxidada) mantiene el color
amarillento semitransparente. Con un mult´ımetro, se comprobo´ la diferencia en la conductividad
de las dos muestras. En la muestra oxidada se midio´ una resistencia infinita y en la reducida
una resistencia del orden de decenas de KΩ.
Morfolog´ıa de la muestra reducida por calentamiento
La superficie de la muestra reducida se caracterizo´ mediante AFM. En la figura 5.3 se mues-
tran dos ima´genes de 3 µm y 500 nm respectivamente. Se observa que la morfolog´ıa de la muestra
cambia notablemente cuando e´sta se ha reducido. La rugosidad RMS de la muestra reducida es
∼0.43 ± 0.10 nm y la rugosidad pico a pico ∼3.6 ± 0.2 nm. La rugosidad aumenta casi un orden
de magnitud respecto a la de la muestra plana. Adema´s se observan unas protuberancias de
40-100 nm de dia´metro. Tanto la composicio´n qu´ımica como el origen de e´stas es desconocido.
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Figura 5.4: Espectros de XPS de muestras de TiO2(110) calentadas durante 1 hora a 600oC (a) y (b)
en aire; (c) y (d) en vac´ıo. (a) y (c) corresponden al nivel interno Ti2p y (b) y (d) al nivel
interno O1s. Del ajuste de estos niveles internos se deduce que la sen˜al asociada al ion
Ti3+ se dobla en la muestra reducida. En paralelo a este proceso, se observa un aumento
significativo de la sen˜al que proviene de los a´tomos de ox´ıgeno unidos al grupo OH−.
Los cristales comerciales de TiO2 aunque son de gran pureza qu´ımica, presentan una impureza
comu´n (el calcio). Se ha observado que cuando se calienta a temperaturas elevadas, el calcio
se segrega a la superficie [24, 25]. Es probable que estas protuberancias sean conglomerados de
calcio segregado desde el volumen como consecuencia del calentamiento.
Ana´lisis de los niveles internos
Para caracterizar la composicio´n qu´ımica de la muestra reducida se ha realizado ana´lisis de
fotoemisio´n de rayos X (X-ray photoemission spectrum o XPS) con energ´ıa del foto´n de 1486.6 eV
(fuente de rayos X de a´nodo de aluminio l´ınea K-α). Se ha realizado el estudio sobre la muestra
reducida despue´s de calentar a 600oC en vac´ıo y como referencia, se ha utilizado una muestra
oxidada calentada a 600oC en aire. En la figura 5.4 se observan los espectros experimentales
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(representados por c´ırculos negros) as´ı como las distintas componentes (representados con l´ıneas
continuas) que sumados reproducen el espectro total del ajuste (l´ınea roja) [26,27].
Debido al acoplamiento esp´ın-o´rbita, el Ti 2p se desdobla en dos picos (Ti 2p3/2 y Ti 2p1/2).
Para ajustar este nivel interno se han utilizado tres componentes: Ti4+, Ti3+ y Ti2+: aunque
la sen˜al de este u´ltimo es tan baja que no se observa en la figura y puede considerarse inexis-
tente. Para todas las componentes se han usado los mismos valores de los para´metros el ajuste
(branching ratio, orbit-spin splitting, intensity relation, ancho gaussiano y ancho lorentziano),
tanto para la superficie oxidada como la reducida. Como puede verse en el ajuste de la figura 5.4,
es ajuste es bastante bueno, aunque empeora en la region de mayores energ´ıas de ligadura. Es
esperable que sea en esta zona donde aparezca la sen˜al correspondiente a los a´tomos de Ti que
no esta´n dispuestos en posiciones ideales y/o presentan grados de oxidacio´n diferentes al ideal
(defectos), por ello en esta regio´n del espectro el ajuste se desv´ıa mas del valor experimental.
Cuando se reduce la superficie, se observa un desplazamiento en la energ´ıa de ligadura de
0.64 eV hacia menores energ´ıas en los picos del nivel interno Ti 2p. Esto es debido a una
reduccio´n parcial del ion Ti4+ a ion Ti3+ [28]. La formacio´n de defectos esta´ asociada con
la transferencia electro´nica del catio´n(Ti4+) al anio´n (O2−) aumentando por tanto, la energ´ıa
de ligadura del ox´ıgeno pero reduciendo la energ´ıa de ligadura de los electrones internos del
titanio [29]. Como consecuencia de este desplazamiento hacia menores energ´ıas, se puede deducir
que para la muestra reducida por calentamiento la concentracio´n de iones Ti3+ es mayor que
para la muestra Ti4+ [14]. Esta observacio´n coincide con los valores extr´ıdos del ajsute, de los
que se deduce que en nu´mero de a´tomos presentes de Ti3+ se dobla pra´cticamente (se pasa de
una concentracio´n de ∼ 4% a ∼ 7%). 1.
Para el ox´ıgeno, las mayores contribuciones a la sen˜al del nivel interno O 1s son las debidas
a los electrones que provienen de los a´tomos de ox´ıgeno ligados al Ti4+ y de a´tomos de ox´ıgeno
que esta´n ligados al grupo OH−. Para la muestra reducida, la contribucio´n del estado 1s ligado
al grupo OH− aumenta considerablemente respecto a la de la muestra de referencia (oxidada).
Al calentar la muestra en ausencia de ox´ıgeno, se producen vacantes de ox´ıgeno en la superficie.
Hay que hacer notar que la muestra se calento´ en un horno en ausencia de ox´ıgeno y despue´s
extrajo para introducirla en la ca´mara de XPS. Tan pronto como la superficie rica en vacantes
entra en contacto con el aire, las mole´culas de agua que existen se descomponen en la superficie
del TiO2 en H+ y OH− [1]. El grupo hidroxilo se liga al a´tomo de titanio que debido a la vacante
de ox´ıgeno creada, tienen un enlace colgante. Este proceso se puede describir por la reaccio´n:
H2O + Ti−O − Ti −→ 2(Ti−OH) [30]. De esta manera al entrar en contacto con el aire, las
1Este valor se extrae de una interpretacio´n sencilla de los datos, ya que en este ana´lisis no se han considerado
posibles efectos de difraccio´n de fotoelectrones
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Posiciones de los picos Oxidada BE (eV) Reducida BE (eV)
Ti4+ 2p3/2 459.6 459.1
Ti3+ 2p3/2 458.8 458.2
O 1s (Ti) 530.94 530.18
O 1s (OH−) 532.12 532.31
Tabla 5.1: Posiciones de la energ´ıa de ligadura (BE) de los picos del espectro de XPS para las muestras
de TiO2(110) oxidada y reducida.
Figura 5.5: Fotograf´ıa de la muestra de TiO2(110) bombardeada con iones de Ar+ dentro de la campana
de UHV. Se observa que el a´rea bombardeada presenta un color gris-azulado como resultado
de la reduccio´n.
vacantes de ox´ıgeno de la muestra reducida se ocupan inmediatamente por iones hidroxilo que
quedan ligados a los a´tomos de titanio. Como resultado, el pico de O 1s ligado al grupo OH−
aumenta de manera significativa para la muestra reducida respecto a la muestra oxidada, tal y
como se observa en la figura 5.4
Al calentar en una atmo´sfera rica en ox´ıgeno la muestra reducida, se recupera el estado de
oxidacio´n del titanio a 600oC. Despue´s de calentar durante una hora a esta temperatura el color
de la muestra vuelve a ser amarillento (como la figura 5.2 (a)) y la morfolog´ıa vuelve a mostrar
terrazas monoato´micamente planas.
Reduccio´n de la superficie por bombardeo io´nico
Se ha realizado un estudio de modificacio´n de la superficie de TiO2(110) mediante bombardeo
con iones de argon. Despue´s se ha recuperado la morfolog´ıa superficial aumentando progresiva-
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mente la temperatura de calentamiento.
La superficie de la muestra de TiO2(110) se ha modificado mediante bombardeo io´nico en
condiciones de ultralto vac´ıo. Al bombardear la muestra con iones de Ar+ se induce la reduccio´n
de la superficie y quiza´ tambie´n la del volumen. A simple vista se puede identificar el a´rea
bombardeada, como se muestra en la figura 5.5. E´sta se manifiesta como un recta´ngulo de color
azulado, similar al color observado en la muestra reducida por calentamiento en una atmo´sfera
con baja concentracio´n de ox´ıgeno. La reduccio´n de superficies de o´xidos por bombardeo con
iones de argon es un feno´meno conocido y sobre el que existe numerosa literatura [21–23]. Diebold
recopila una gran cantidad de los trabajos realizados sobre TiO2 en sus distintas estructuras,
en la referencia [17]. Como consecuencia del bombardeo, los diferentes elementos que componen
el material son arrancados de la superficie a diferente ritmo, por lo que la estequiometr´ıa de
la superficie puede cambiar. En el caso de los o´xidos de los metales de transicio´n, los a´tomos
de ox´ıgeno se eliminan de la superficie con una tasa de arranque ma´s ra´pida que los cationes
meta´licos [31]. Esto da lugar a una reduccio´n del estado de oxidacio´n del metal. Como se indica
en la referencia [32] los o´xidos de valencia ma´s alta, tienden a reducirse a subo´xidos, aunque
es comu´n encontrar una mezcla de distintos estados de oxidacio´n despue´s de largo tiempo de
bombardeo. Puede incluso darse el caso de que el material sea reducido totalmente hasta obtener
el metal elemental.
En la figura 5.6 se observa la morfolog´ıa de la muestra despue´s de bombardear. La rugosidad
aumenta un orden de magnitud, al igual que ocurre en el caso de la muestra reducida median-
te calentamiento en atmo´sfera reducida de ox´ıgeno, como se observa en las figuras 5.6 y 5.3
correspondientes a la muestra reducida por bombardeo io´nico y a la muestra reducida por calen-
tamiento en ausencia de ox´ıgeno respectivamente. En la superficie de la muestra bombardeada
se observan surcos a lo largo de una direccio´n determinada. Esto puede ser debido a un arranque
preferencial de los a´tomos de ox´ıgeno tal y como se ha explicado anteriormente [31]. La direccio´n
de los surcos ser´ıa entonces la [100], paralela a la direccio´n de las hileras de ox´ıgeno que exist´ıan
originalmente antes de ser arrancadas preferencialmente por los iones de argon. Los a´tomos de
ox´ıgeno que forman las hileras paralelas a la direccio´n [100] y que sobresalen de la superficie son
relativamente fa´ciles de arrancar ya que poseen dos enlaces no saturados [17]. A estos a´tomos
de ox´ıgeno se les suele denominar “ox´ıgenos puente”.
Recuperacio´n del dan˜o
Despue´s del bombardeo, la muestra se limpio´ usando un procedimiento mediante ataque
qu´ımico y, con el fin de recuperar la calidad superficial de la muestra oxidada (figura 5.1), se
calento´ en aire a distintas temperaturas crecientes durante una hora cada vez. Las temperaturas
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Figura 5.6: Ima´genes de la superficie de la muestra de TiO2 despue´s de bombardearla con iones de argon
con sus correspondientes perfiles transversales.
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Figura 5.7: Ima´genes de la regio´n bombardeada de la muestra de TiO2(110) calentadas en aire durante
1 hora a (a) 600oC, (b) y (c) 900oC y (d) 1100oC. Los cuatro perfiles poseen la misma escala
vertical para comparar la rugosidad superficial.
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fueron 600oC, 900oC y 1100oC. Despue´s de calentar a cada temperatura se tomaron ima´genes
de AFM de la superficie. Para recuperar la superficie, es necesaria una fuente de titanio y otra
fuente de ox´ıgeno. La fuente de los a´tomos de titanio son los intersticiales de titanio existentes
en el volumen [20, 33]. E´stos reaccionan con el ox´ıgeno presente en la atmo´sfera en la que se
este´ calentando (aire en este caso).
En la figura 5.7 se observan ima´genes representativas de cada tipo de morfolog´ıa despue´s de
calentar. Se observa co´mo la rugosidad va disminuyendo a media que se aumenta la temperatura
de calentamiento a la vez que aumenta el taman˜o de las terrazas. En la imagen (a), despue´s
del calentamiento a 600oC, la rugosidad pico a pico es de ∼7.5 nm (RRMS ∼1.39 nm) y lo que
equivale a una altura de ∼23 niveles monoato´micos. La anchura de las terrazas monoato´micas
var´ıa en torno a 20-60 nm. En las ima´genes (b) y (c) se observa la superficie despue´s de calentar
a 900oC, y la rugosidad pico a pico se reduce a ∼3.5 nm ((RRMS ∼0.39 nm)), equivalente a
∼11 niveles monoato´micos. La anchura de las terrazas monoato´micas aumenta y var´ıa entre los
valores 80-350 nm. Finalmente, al calentar a 1100oC se recuperan las terrazas monoato´micas
con rugosidad pico a pico de ∼1 nm (RRMS ∼0.11 nm) y con valores de la anchura ∼400-800
nm, similares en taman˜o a las de partida.
Diferencias estructurales
Se han encontrado regiones de la muestra con morfolog´ıa diferente cuando el calentamiento
ocurre a 900oC, como se puede observar al comparar las ima´genes de las figuras 5.7 y 5.8.
Esta´ establecido que la estructura y composicio´n qu´ımica de una muestra de dio´xido de titanio
depende en gran medida de la historia de la misma (tratamientos te´rmicos, grado de oxidacio´n
etc) [17,20,34,35]. Dependiendo de los para´metros cine´ticos (flujo de los intersticiales de titanio
que esta´ relacionado con el color del cristal, presio´n del gas, etc.) el crecimiento puede ser capa
a capa, dando lugar a la muestra estequiome´trica (superficie (1×1)) o dando lugar a estructuras
incompletas con faltas de unidades TiO2 [33]. En las ima´genes (b) y (c) de la figura 5.7 se
observan regiones que fueron bombardeadas. Se manifiesta una estructuracio´n superficial similar
a la observada en la imagen (a) pero con menor corrugacio´n superficial y taman˜os de terrazas
mayores, por lo que son el resultado de una evolucio´n natural en el proceso de recuperacio´n
de las terrazas al calentar. La morfolog´ıa de (b) y (c) es diferente, probablemente debido a
diferencias locales en la superficie. Finalmente, despue´s de calentar a una temperatura de 1100oC
en aire, figura 5.7 imagen (d), se recuperan las terrazas monoato´micamente planas de anchuras
comprendidas entre 300 y 700 nm.
Despue´s de calentar a 900oC, se observa otra morfolog´ıa diferente como se puede distinguir
en los paneles (b) y (d) de la figura 5.8. Con el fin de realizar una comparacio´n, tambie´n se
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Figura 5.8: (a) Imagen de topograf´ıa de las terrazas monoato´micas de TiO2(110) y (b) su correspon-
diente imagen de fase. (c) imagen de topograf´ıa en la que se pueden observar las estructuras
formadas como consecuencia del calentamiento a 1100oC y (d) es su correspondiente imagen
de fase. Dentro del recuadro azul se marca una de estas estructuras tanto en la imagen de
topograf´ıa (c) como en la de fase (d). El contraste de la imagen (d) en las estructuras for-
madas, es un indicativo de la diferente composicio´n qu´ımica respecto al resto del sustrato,
TiO2. Estas estructuras se tratan posiblemente de hileras de Ti2O3 precursores de la re-
construccio´n (1×2). Las hileras forman recta´ngulos al disponerse de manera ordenada unas
al lado de las otras.
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muestran ima´genes de terrazas monoato´micamente planas (paneles (a) y (c)). Los paneles (a)
y (c) son ima´genes topogra´ficas obtenidas con el AFM en modo oscilante con modulacio´n en
amplitud y los recuadros (b) y (d) son sus correspondientes ima´genes de fase. En las ima´genes (c)
y (d) se observan, adema´s de las terrazas monoato´micas, regiones de 6.5 ± 0.5 nm de altura que
corresponde al doble de la altura de un escalo´n monoato´mico (recuadro azul en (c) y (d)). Dentro
de estas regiones se observa una sobrestructura consistente en hileras o l´ıneas paralelas con una
corrugacio´n de 1.5 ± 0.3 A˚. La periodicidad de estas hileras es de ∼15 nm aproximadamente.
Como ya se ha explicado, al calentar una superficie de TiO2(110) por encima de 850 oC [14] (o 700
oC segu´n referencia [20]) se forman unas estructuras consistentes en hileras de Ti2O3 paralelas
a la direccio´n [001] que son precursores de la reconstruccio´n (1×2) [14–16]. En la referencia [36]
se puede observar una pel´ıcula de formacio´n de las hileras de Ti2O3 como precursores de la
reconstruccio´n (1×2).
La sen˜al de fase (o de desfase) contiene informacio´n sobre la composicio´n qu´ımica adema´s
de la contribucio´n topogra´fica [37]. Por ello, si se consigue eliminar la contribucio´n debida a
la topograf´ıa de regiones de diferente composicio´n qu´ımica en una superficie, la diferencia en
la imagen de fase se debera´ a la diferencia local en la composicio´n qu´ımica de la superficie.
En la imagen de fase (b) que corresponde a la superficie con escalones monoato´micos, no se
observa contraste debido a la presencia de los escalones. Sin embargo, sobre las terrazas en (c)
se observa co´mo las estructuras formadas por hileras presentan un claro contraste en la imagen
(d). La falta de contraste de (b) implica que e´ste no es debido a la contribucio´n topogra´fica sino
que es debido a un contraste qu´ımico de las estructuras formadas. Se puede afirmar que estas
estructuras tienen una composicio´n qu´ımica diferente al resto de la superficie. Las estructuras
observadas en las ima´genes (c) y (d) de la figura 5.8 son regiones con filas de Ti2O3 precursores
de la reconstruccio´n (1× 2).
5.3. Indentaciones sobre la superficie plana
Una vez bien caracterizada la superficie de TiO2(110), tanto en la morfolog´ıa como en la
composicio´n qu´ımica, se pueden estudiar las propiedades meca´nicas de la muestra plana.
Gracias al me´todo de limpieza descrito en el apartado 2.4.2, las terrazas monoato´micas planas
son lo suficientemente extensas como para realizar nanoindentaciones, lo que permite el estudio
de la deformacio´n incipiente de la superficie plana. Este taman˜o permite evitar la presencia de
defectos superficiales, como escalones o islas de vacantes, al elegir la zona plana para realizar
las nanoindentaciones. Todas las nanoindentaciones que se han realizado para llevar a cabo este
estudio se han realizado con una punta de diamante de radio nominal 45 ± 5 nm.
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b)a)
c) d)
Figura 5.9: Imagen de la superficie de TiO2 (110) limpia (a) y (b) antes de indentar, y (c) y (d) despue´s
de indentar. En (c) la fuerza ma´xima aplicada es constante. En (d) la fuerza ma´xima aplicada
es creciente.
5.3.1. Matrices de huellas
Siguiendo la misma metodolog´ıa que en el estudio sobre el oro, descrito en el apartado 2.2.3,
se han realizado matrices ordenadas de indentaciones tal y como se muestra en las figuras 5.9
y 5.12. En estas figuras se muestran ejemplos de matrices con fuerza constante y con fuerza
creciente.
Como ya se ha explicado en los cap´ıtulos anteriores, es necesario un estudio estad´ıstico de las
nanoindentaciones [38]. La dispersio´n del grupo de datos debe acompan˜ar a los valores medios
obtenidos y sirve para la estimacio´n de la incertidumbre experimental. Adema´s, al repetir las
nanoindentaciones cuando la fuerza ma´xima aplicada es constante en las mismas condiciones
experimentales permite comprobar la buena reproducibilidad de las indentaciones tal y como se
observa en la figura 5.9.
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Figura 5.10: Curva t´ıpica de fuerza vs penetracio´n de nanoindentacio´n sobre la superficie plana de TiO2
(110). La primera regio´n con el recuadro verde corresponde a la zona de comportamiento
ela´stico, la regio´n con el recuadro amarillo es la zona de transicio´n y la regio´n comprendida
en el recuadro gris es la regio´n de dureza constante.
5.3.2. Curvas de fuerza vs penetracio´n
En la figura 5.10 se puede observar una curva de fuerza vs penetracio´n t´ıpica obtenida a partir
de una nanoindentacio´n sobre la superficie plana de la muestra de TiO2(110). Al igual que ocurre
en el caso de los metales, se identifica una regio´n ela´stica para pequen˜as penetraciones en las
curvas de fuerza, que esta´ marcada con un recuadro verde. En la figura 5.11 se representa una
ampliacio´n de la primera regio´n de la curva que se describe en detalle ma´s adelante. Para fuerzas
mayores se observan regiones de comportamiento pla´stico, marcadas con un recuadro amarillo
y otro gris. Las distintas regiones se explicara´n con mayor detalle ma´s adelante. Las ima´genes
de AFM muestran que, cuando se indenta con una fuerza cuyo valor ma´ximo esta´ dentro del
re´gimen ela´stico, no se distingue huella permanente en la superficie. Es importante destacar que
la resolucio´n lateral del sistema esta´ limitada fundamentalmente por el radio de la punta de
diamante. En la imagen 5.9 (c) se pueden observar ima´genes de AFM de la superficie de TiO2
despue´s de realizar 9 indentaciones con fuerza ma´xima creciente (orden de izquierda a derecha
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Figura 5.11: Ampliacio´n de la regio´n ela´stica de la curva de fuerza vs penetracio´n de la figura 5.10 de
nanoindentacio´n sobre la superficie de TiO2 (110). La l´ınea verde corresponde al ajuste de
los datos experimentales al modelo de Hertz. El recuadro negro indica el l´ımite ela´stico y
la flecha negra indica una discontinuidad en la regio´n pla´stica.
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y de arriba a abajo). Las primeras dos indentaciones no dejan huella permanente. Las curvas
de fuerza correspondientes a estas dos indentaciones presentan u´nicamente comportamiento
ela´stico.
Este comportamiento se puede observar claramente en la figura 5.12 en la que se han reali-
zado 4 indentaciones aumentando la fuerza ma´xima aplicada. En dicha figura, se muestran las
ima´genes de AFM de la superficie antes (a) y despue´s (b) de indentar as´ı como las correspon-
dientes curvas de fuerza. Se puede comprobar en la imagen 5.9 (d) que el taman˜o de las huellas
aumenta con el taman˜o de la fuerza aplicada. Se observa co´mo la curva de fuerza correspondiente
a la primera indentacio´n, (c), presenta u´nicamente comportamiento ela´stico en todo su rango
y no deja huella permanente en la superficie. Sin embargo la segunda indentacio´n produce una
huella permanente en la superficie y la curva de fuerza correspondiente, (d), s´ı se desv´ıa del
comportamiento ela´stico. Los l´ımites ela´sticos de las indentaciones se resaltan con un recuadro
negro en las curvas de fuerza.
5.3.3. Deformacio´n ela´stica
En general, la literatura existente sobre la plasticidad incipiente a escala nanome´trica en
materiales cera´micos no es muy extensa. En concreto no es fa´cil encontrar un ana´lisis de la
regio´n ela´stica de las curvas de fuerza de materiales cera´micos. Existen algunos estudios en
haluros alcalinos [8,39], en semiconductores [40] y en o´xidos [10]. Sin embargo, en el caso de los
o´xidos no se analiza con detalle la regio´n ela´stica.
En las indentaciones realizadas sobre TiO2 en este trabajo, se identifica la regio´n ela´stica de
las curvas de fuerza hasta penetraciones de ∼2.5-3.5 nm, como se puede observar en la primera
regio´n de la curva de la figura 5.10 y 5.12 adema´s de, con mayor detalle, en una ampliacio´n de
la primera en la figura 5.11.
Los datos experimentales de la regio´n ela´stica de la curva de fuerza para el TiO2 se han
ajustado al modelo del continuo propuesto por Hertz descrito en el apartado C. El ajuste se
representa con una l´ınea continua verde en la figura 5.11. La primera conclusio´n que se extrae
del ana´lisis de las curvas de fuerza es que, como ocurre en el caso de los metales [5, 6, 41], la
regio´n ela´stica para este material tambie´n sigue el modelo propuesto por Hertz [42].
A partir de los para´metros del ajuste de los datos experimentales a este modelo, se obtiene
E∗=230 ± 30 Gpa como valor para el mo´dulo de Young reducido del sistema TiO2-diamante.
El valor del mo´dulo de Young intr´ınseco para la muestra de TiO2 es ETiO2=268 ± 30 GPa.
Este resultado es consistente con el valor de E=245 GPa dado en la referencia [43]. Adema´s
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Figura 5.12: Ima´genes de la superficie de TiO2(110) antes de indentar (a) y despue´s de indentar (b). Se
han realizado 4 indentaciones (paneles (c), (d), (e) y (f)) de fuerza ma´xima creciente. Las
l´ıneas azules continuas corresponden a los ajustes de los datos experimentales al modelo de
Hertz. Los l´ımites ela´sticos esta´n marcados con recuadros negros en las curvas de fuerza.
Se puede observar en la imagen (b) co´mo la indentacio´n a la que le corresponde la curva
de fuerza (c) no deja huella y no se observa desviacio´n del re´gimen ela´stico.
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estos valores son tambie´n consistentes con el valor medio del mo´dulo ela´stico del TiO2 isotro´pico
E=287 GPa calculado a partir de la fo´rmula de Reuss-Voigt [44].
L´ımite ela´stico
A partir de un valor de la penetracio´n en torno a 2.5 nm, la curva experimental en la figura
5.11 se desv´ıa del comportamiento ela´stico. E´ste es el l´ımite ela´stico de la superficie de TiO2 y
se identifica con un recuadro negro.
La desviacio´n del comportamiento ela´stico de las curvas de fuerza se realiza de manera
discontinua al igual que ocurre en el caso de los metales [5, 6, 41]. Las discontinuidades en las
curvas de fuerza de los metales se asocian a la nucleacio´n de lazos de dislocacio´n. Este tipo de
discontinuidades se han visto tambie´n en haluros de alcalinos y se han asociado igualmente a la
actividad de dislocaciones [7,8]. Dada la similitud de las curvas de fuerza obtenidas al indentar
la superficie de TiO2(110) con las curvas de metales y haluros alcalinos, las discontinuidades
presentes en las curvas de fuerza del TiO2 se identifican tambie´n con un estado de plasticidad
incipiente.
Despue´s de realizar un estudio estad´ıstico del l´ımite ela´stico de varias curvas experimentales
de fuerza vs penetracio´n se han estimado los valores de la fuerza, FY , y de la penetracio´n, hY :
FY = 7,6± 2,0µN
hY = 2,8± 0,7nm
Los errores asociados son de 30% respecto a los valores totales de FY y de hY . Este valor tan
alto de la incertidumbre relativa es debido no so´lamente a las particularidades locales en cada
punto de la muestra sino tambie´n a la dispersio´n de los datos intr´ınseca a la medida [38].
Tensio´n normal media
El valor de la tensio´n normal media, p, se define como el valor de la fuerza normal a la
superficie dividida por la proyeccio´n del a´rea de contacto entre la punta y la muestra:
p = F/piac2 (5.1)
donde ac es el radio del a´rea de contacto. En la figura 5.13 se puede ver un esquema de la
indentacio´n sobre la superficie de TiO2 en la que se representan los para´metros definidos.
El valor de ac no es una magnitud que se pueda medir fa´cilmente de forma experimental.
Aunque se podr´ıa tomar el a´rea de la huella en la superficie como medida de ac se ha de tener
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Figura 5.13: Esquema de indentacion sobre TiO2. En la figura se indican los para´metros esenciales.
Ve´ase el texto para los detalles.
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en cuenta las posibles fuentes de error. Cuando se retira la punta despue´s de indentar parte de
la deformacio´n total se recupera y parte del material desalojado puede rellenar una parte del
volumen de la huella. Adema´s el radio de la punta limita la resolucio´n lateral de las ima´genes.
De esta manera podr´ıa ocurrir que la huella aparente ser ma´s pequen˜a en la imagen de lo que
haya sido durante la indentacio´n y se subestime el valor de ac.
Debido a esta gran incertidumbre intr´ınseca en la medida de ac, se expresa en funcio´n de
otros para´metros accesibles experimentalmente. La penetracio´n total, h, se puede escribir como
la suma de la penetracio´n de contacto, hc, ma´s la deformacio´n de la superficie en el punto de
contacto, hs: h = hc + hs.
Para un indentador esfe´rico, figura 5.13, el radio del a´rea de contacto, ac, se obtiene en
funcio´n de la penetracio´n de contacto, hc, como:
a2c = 2Rhc − hc2 (5.2)
Teniendo en cuenta que en el l´ımite ela´stico los valores de la penetracio´n son ∼3 nm y el radio
del indentador son R≈ 45 ± 5 nm, se puede realizar la aproximacio´n de que la penetracio´n es
pequen˜a comparada con el radio del indentador, R>>hc. De esta manera, la expresio´n 5.2 para
el radio de contacto se reduce a:
ac
2 ≈ 2Rhc. (5.3)
Por otro lado, a partir de la teor´ıa de elasticidad de Hertz [42], se puede relacionar la
deformacio´n de la superficie en el punto de contacto con la penetracio´n total segu´n:
hs = h/2 (5.4)




Finalmente, a partir de la ecuacio´n 5.5 y de los valores experimentales de FY y hY se
determina la tensio´n normal en el l´ımite ela´stico, pY :
pY = 19,2± 4GPa
Este valor para la tensio´n normal en el l´ımite ela´stico concuerda con el valor determinado por
otros autores con indentadores de un taman˜o similar [10].
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Tensio´n de cizalla
La magnitud f´ısica que ma´s informacio´n aporta es el valor ma´ximo de la tensio´n de cizalla
resuelta, τ . Como se explica en el ape´ndice C, para un medio continuo este valor se puede obtener
a partir de la tensio´n normal en el l´ımite ela´stico, mediante la ecuacio´n siguiente [42]:
τ = 0,48p (5.6)
Por lo tanto, aplicando el valor de los datos experimentales, el valor de la tensio´n ma´xima
de cizalla resuelta es:
τY = 9,2± 2,0GPa
5.3.4. Deformacio´n pla´stica
Superado el l´ımite ela´stico, hY , se ha identificado una regio´n intermedia de penetraciones en
la curva de fuerza vs penetracio´n, en el rango 2.5 < h < 11 nm, a la que se ha denominado regio´n
de transicio´n. El final de esta regio´n lo marca un cambio de pendiente en la curva de fuerza. En
la figura 5.10 esta regio´n intermedia se ha marcado con un recuadro amarillo. Al contrario que
ocurre cuando se aplican fuerzas dentro del re´gimen ela´stico, al indentar dentro de este rango
s´ı que se observan huellas sobre la superficie (figura 5.12 (b)). Esta irreversibilidad implica que
esta regio´n de la curva corresponde con los primeros estadios de la plasticidad.
Para valores por encima de los correspondientes al re´gimen de transicio´n, aparece en las
curvas de fuerza una regio´n en la que la relacio´n entre fuerza y penetracio´n es aproximadamente
lineal. Esta regio´n se ha sen˜alado en la figura 5.10 con un recta´ngulo gris y queda comprendida
dentro del rango de penetracio´n 11 < h < 40 nm.
En esta regio´n, se cumple la relacio´n lineal:
F = αh+ F0 (5.7)
El valor de la pendiente de la regio´n lineal obtenido a partir de un estudio estad´ıstico de varias
curvas experimentales es:
α = 1,1± 0,1µNnm−1
Para las indentaciones realizadas dentro de este rango de fuerzas, tambie´n se observan huellas
permanentes en la superficie. Estas huellas no aparentan ser diferentes a las huellas dejadas el
indentar dentro del re´gimen de transicio´n. Se observa que el material desalojado en torno a
la huella no se distribuye a lo largo de direcciones preferenciales. Al contrario que ocurre con
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el caso del oro (ver ve´ase por ejemplo la figura 4.6 b)) para las indentaciones realizadas sobre
TiO2(110) plano no se distinguen dislocaciones individuales o terrazas creadas al indentar. Esto
es posiblemente debido a que la resolucio´n lateral en este caso es menor.
Dureza superficial
Se define la dureza, H, como el cociente de la fuerza externa aplicada con la proyeccio´n del
a´rea de contacto:
H = F/piac2 (5.8)
El hecho de que la pendiente de la curva de fuerza vs penetracio´n sea constante (recuadro gris
en la figura 5.10) implica que la dureza es constante en esta regio´n.
Para realizar una estimacio´n del valor de la dureza de la muestra a partir de las nanoin-
dentaciones, hay que encontrar una expresio´n para la misma en funcio´n de los para´metros que
se han medido. Como ya se ha mencionado, se considera que la punta de diamante en escala de
nano´metros se puede aproximar a una esfera de radio R = 45 ± 5 nm.
En esta regio´n se ha de diferenciar la contribucio´n debida a la deformacio´n ela´stica, hs,
de la deformacio´n total en la regio´n pla´stica, h (observar figura 5.13). Del ana´lisis de Oliver
y Pharr [45] esta componente se puede expresar como: hs = εF/S, donde ε depende de la
geometr´ıa del indentador (por ejemplo, ε=0.75 para un paraboloide que es el caso general de la
esfera) y S es la rigidez a la carga ma´xima. Segu´n el ana´lisis de Oliver y Pharr, S se mide a
partir de la pendiente en el punto de carga ma´xima en la curva de descarga [45]. A partir de 5.2




La expresio´n de S [45] es S = 2E∗(A/pi)1/2, en donde A es la seccio´n del c´ırculo de contacto:
A = 2piRhc. Para grandes penetraciones el segundo te´rmino en el denominador de la ecuacio´n 5.9,
εF/S, se puede despreciar, quedando una expresio´n para la fuerza en funcio´n de la penetracio´n,
h:
F ≈ 2piRHh (5.10)
Como ya se ha indicado, en la regio´n de fuerzas en la que se esta´ trabajando (recuadro gris de
la figura 5.10) se cumple la relacio´n lineal dada por la ecuacio´n 5.7. Por tanto, la dureza H es
constante.
Despejando la dureza en la expresio´n 5.10 y sustituyendo la relacio´n lineal de la fuerza con
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Con los valores de la pendiente, α=1.1 ± 0.1 µN nm−1 (calculada a partir de varias curvas
y representada en la curva de fuerza de la figura 5.10 con un recuadro gris) y del radio del
indentador, se ha estimado un valor de la dureza superficial para las nanoindentaciones:
H0 = 3,9± 0,8GPa
De esta manera es posible determinar el valor de la dureza superficial a partir de medidas
experimentales.
Efecto del taman˜o de la indentacio´n
En la expresio´n 5.11, se manifiesta la dependencia inversamente proporcional de la dureza
con el valor de la penetracio´n a trave´s del te´rmino C/h. Cuando la penetracio´n aumenta, el valor
de la dureza disminuye. Esto se puede entender a partir del efecto del taman˜o de la indentacio´n
(indentation size effect, ISE ). El ISE consiste en la dependencia de la dureza del material con
la carga ma´xima aplicada durante el ensayo. La dureza aumenta segu´n disminuye el taman˜o de
la indentacio´n. Existe cierta controversia sobre el origen de este feno´meno, especialmente en el
caso de los o´xidos. Los feno´menos f´ısicos propuestos como causa del ISE son la recuperacio´n
ela´stica al indentar, el endurecimiento por deformacio´n pla´stica al indentar [46] o el bloqueo de
las dislocaciones en la superficie [47]. Tambie´n se ha propuesto como causa la incertidumbre de
los aparatos de medida en las magnitudes experimentalmente medidas, como es el taman˜o de
la indentacio´n [48–51]. Sin embargo la explicacio´n ma´s aceptada para explicar este feno´meno es
que para indentaciones de taman˜o sub-microme´trico el gradiente en la tensio´n es elevado, por
lo que tiene lugar la formacio´n de dislocaciones geome´tricamente necesarias que endurecen el
material [52, 53].
Dureza del volumen y dureza superficial
Para el ana´lisis de la plasticidad incipiente, se puede definir una magnitud f´ısica denominada
volumen efectivo como el volumen que se explora cuando se realiza una indentacio´n. E´ste, es el
volumen por debajo de la superficie que sufre los efectos provocados por la indentacio´n al aplicar
una fuerza. Depende del radio del indentador y de la fuerza aplicada y de las propiedades del
material explorado.
Existen valores en la literatura para la dureza del TiO2 obtenidos a partir de microin-
dentaciones [43,54–56]. Los valores de las penetraciones en estos casos (micro´metros) son varios
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o´rdenes de magnitud superiores a los de este trabajo (nanoindentaciones). En el caso de las
nanoindentaciones, el volumen efectivo es del orden de (10×10×10) nm3 y en el caso de las
microindentaciones el volumen efectivo es del orden (10×10×10) µm3.
Mediante las microindentaciones se exploran volu´menes microme´tricos dentro del material,
por lo que se obtienen medidas de la dureza del volumen, HB. En las nanoindentaciones real-
izadas en este trabajo, las penetraciones son de decenas de nano´metros, cercanos a la superficie.
La dureza en este caso se denomina H0 y es la que se determino´ en el apartado 5.3.4.
En las nanoindentaciones se exploran volu´menes con una profundidad de penetracio´n
nanome´trica, cercana a la superficie. A lo largo del trabajo desarrollado en esta tesis doctoral
se han realizado siempre nanoindentaciones. Las penetraciones alcanzadas son siempre de orden
nanome´trico por lo que el estudio de las propiedades meca´nicas realizado esta´ muy influenciado
con la respuesta de la superficie a la aplicacio´n de la fuerza externa.
La estimacio´n de la dureza del TiO2 de las microindentaciones de la literatura es de HB =
13 GPa [43], que es un factor tres veces mayor que la dureza estimada en este trabajo mediante
nanoindentacio´n, H0=3.9 ± 0.8 GPa. La dureza superficial del TiO2 obtenida es un orden de
magnitud menor que la dureza volu´mica encontrada en la literatura.
Indentacio´n con una punta piramidal
Dado que con las microindentaciones se exploran penetraciones del orden de micro´metros, la
informacio´n que aportan corresponde a las propiedades f´ısicas del volumen o material masivo.
Por otro lado, en las microindentaciones, no es habitual que se resuelva la regio´n ela´stica. El
indentador usado suele ser de tipo Berkovich piramidal, diferente a la geometr´ıa esfe´rica utilizada
en este trabajo. En el caso de que la punta sea piramidal la dependencia entre ac y h es lineal
y no cuadra´tica como es el caso de este trabajo.
Si se considera la punta como un cono de semia´ngulo θ, la relacio´n entre ac y h es: ac = tanθh.
En la figura 5.14 se observa un esquema con los para´metros para el caso de una indentacio´n
realizada con un indentador co´nico. La ecuacio´n para el valor de la fuerza ser´ıa entonces:
F = (tanθ)2piHh2 (5.13)
En este caso la dependencia de la fuerza con la penetracio´n es cuadra´tica. Esto coincide con la
dependencia experimental encontrada por algunos autores a partir de estudios de microindenta-
ciones [54,56,57].
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Figura 5.15: Curva de fuerza vs penetracio´n de nanoindentacio´n sobre la superficie de Au(100).
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5.3.5. Magnitudes del Au(100)
Para obtener una idea del comportamiento de la dureza de los o´xidos, se ha comparado con
los valores de la dureza obtenidos para un monocristal de Au(100). En la figura 5.15 se puede
observar la curva correspondiente a una nanoindentacio´n realizada sobre Au(100) as´ı como la
ampliacio´n de la regio´n ela´stica. Las condiciones experimentales son similares a las existentes
cuando se realizaron los experimentos sobre el TiO2(110). Como ya se discutio´ en el cap´ıtulo
4 en las curvas de fuerza realizadas sobre el oro se obtiene una zona ela´stica y otra pla´stica
separadas por la presencia de discontinuidades abruptas. El valor de la tensio´n normal en el
l´ımite ela´stico para el Au(100), pY Au, se ha estimado en:
pY
Au = 5,4± 0,5GPa
De manera que el valor ma´ximo de la tensio´n de cizalla resuelta, calculado a partir de la ecuacio´n
5.6, es:
τY
Au = 2,59± 0,24GPa
En las curvas de fuerza del Au(100) se observa tambie´n una regio´n entre 5 < h < 43 nm en la
que la fuerza es proporcional a la penetracio´n, F=αh + F0. En este material la pendiente de la
curva es α=0.11 ± 0.01 µN/nm.
Siguiendo el mismo procedimiento que el descrito para el TiO2, de la ecuacio´n 5.12 se puede
calcular el valor de H0 para el Au(100):
H0
Au = 0,4± 0,1GPa
Este valor concuerda con los valores encontrados en la literatura para experimentos de nanoin-
dentacio´n realizados por otros autores [4, 58,59].
Cuando las penetraciones superan los ∼43 nm, se observa co´mo la pendiente en la curva
de fuerza aumenta dra´sticamente, doblando su valor. En este caso el valor de la penetracio´n
es comparable al radio del indentador. El cambio de pendiente es una consecuencia de que la
aproximacio´n consistente en considerar la punta del indentador como una esfera, deja de ser
va´lida.
Los valores de la dureza para el oro encontrados en la literatura se han obtenido a partir de
experimentos de microindentacio´n, es decir, a grandes penetraciones, por lo que son medidas de
la dureza volu´mica, HB. Dicho valor esta´ en el rango HBAu = 0.30 ± 0.05 GPa [4,60].
En el caso del Au(100) los valores de HB y de H0 son muy pro´ximos. Por lo tanto, se puede
afirmar que los mecanismos de deformacio´n al explorar volu´menes de taman˜o microme´trico en
el material masivo y volu´menes nanome´tricos cercanos a la superficie, son similares.
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pY (GPa) H0 (GPa) HB (GPa)
TiO2(110) 20 3.9 13
Au(100) 5.4 0.8 0.3
Tabla 5.2: Estimacio´n de la dureza para TiO2 y Au: tensio´n de cizalla resuelta en el l´ımite ela´stico, pY ;
dureza superficial calculada de las nanoindentaciones, H0; dureza volu´mica determinada en
las microindentaciones, HB .
H0 HBpY
Au
20 GPa 5.4 GPa
TiO2
0 GPa 0 GPa
Figura 5.16: Representacio´n de los valores de tres magnitudes que se emplean para estimar la dureza
de un material en distintas escalas para el TiO2(110) (verde) y para el Au(100) (naranja):
Tensio´n normal en el l´ımite ela´stico, pY ; Dureza superficial obtenida a partir de nanoin-
dentaciones, H0; Dureza volu´mica obtenida a partir de microindentaciones, HB .
5.3.6. Comparacio´n de las durezas del TiO2(110) y Au(100)
En la tabla 5.3.6 se recogen los valores para el TiO2(110) y el Au(100) de la tensio´n normal,
pY , en el l´ımite ela´stico y de la dureza superficial, H0, obtenidos mediante nanoindentacio´n en
este trabajo. Tambie´n se recogen los valores de la dureza, HB, obtenidos mediante la realizacio´n
de microindentaciones segu´n la literatura. Estos tres para´metros dara´n una idea de la estimacio´n
de la dureza del TiO2(110) y del Au(100) en las distintas escalas de penetracio´n. Estos valores
se representan en la figura 5.16.
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5.3.7. Discusio´n de los mecanismos de deformacio´n
En funcio´n de los distintos valores de la tensio´n normal de cizalla en el l´ımite ela´stico y las
durezas superficial y volu´mica, a continuacio´n se discuten los distintos mecanismos de deforma-
cio´n. Esto se realiza a trave´s de una comparacio´n con los correspondientes valores del oro. Como
se ha visto, los mecanismos de deformacio´n del material dependen del valor del volumen efectivo
que se explore.
Mecanismo de deformacio´n en el l´ımite ela´stico.
En los libros de F´ısica de Materiales, como por ejemplo en el libro de Kittel [61], se puede
encontrar una expresio´n simple que estima el valor de la tensio´n de cizalla para un cristal ideal
(libre de defectos), τ th:
τ th = µ/2pi (5.14)
En esta ecuacio´n, µ es el mo´dulo de cizalla del material. La expresio´n de τ th se deduce con-
siderando el deslizamiento de un plano sobre otro en un cristal ideal.
El valor de la tensio´n de cizalla para un cristal ideal de oro considerando µbulkAu ≈ 27 GPa,
es: τ thAu ≈ 4.3 GPa. El cociente τY /τ th ≈0.6. Los valores de τY / y τ th son aproximadamente
del mismo orden. Se ha propuesto en trabajos anteriores para los metales [5,6] e incluso para el
MgO [54], que el l´ımite ela´stico se alcanza cuando el valor de la tensio´n de cizalla alcanza el valor
la tensio´n cr´ıtica de cizalla resuelta para un cristal ideal. Es decir, que la deformacio´n pla´stica
es debida a un movimiento de deslizamiento de un plano ideal sobre otro. Este deslizamiento es
un lazo de dislocacio´n que da lugar al comienzo de la deformacio´n pla´stica.
En el caso del TiO2 en la fase de rutilo el valor del mo´dulo de cizalla es µ = 90 GPa. Por
tanto τ thT iO2 ≈ 14.3 GPa. La relacio´n entre este valor tabulado y la tensio´n de cizalla en el l´ımite
ela´stico es τY /τ th ≈ 0.6. Los valores de τY y de τ th para el TiO2(110) son aproximadamente del
mismo orden.
El valor del cociente τTiO2Y /τ
Au
Y ≈ 3,7 es aproximadamente igual que el cociente µTiO2/µAu ≈
3,3. La tensio´n necesaria para crear dislocaciones en un cristal ideal escala con µ. El hecho de
que el cociente τTiO2Y /τ
Au
Y sea un valor similar al cociente µ
TiO2/µAu, indica que el origen de la
plasticidad en el l´ımite ela´stico para el TiO2 y para el Au es ana´logo. Es decir, el mecanismo
de la deformacio´n en el l´ımite ela´stico, tanto para el oro como para el TiO2, se debe a la
creacio´n de dislocaciones en un volumen ideal de taman˜o nanome´trico como consecuencia de la
fuerza aplicada en la nanoindentacio´n. Este mecanismo se ha propuesto anteriormente no so´lo
en metales, si no tambie´n en otros materiales cera´micos e io´nicos como son el MgO, GaAs y
KBr [8, 54].
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Cuando se indenta la superficie con un indentador de radio nanome´trico, a una profundidad
de unos pocos nano´metros -nanoindentacio´n-, el volumen explorado es muy pequen˜o y puede
considerarse que, en general, no contiene dislocaciones preexistentes. En este caso el volumen
explorado se considera un cristal ideal, libre de dislocaciones preexistentes. A medida que la
fuerza aplicada aumenta, aumenta la presio´n media. En el momento en que la tensio´n de cizalla
resuelta alcanza cierto valor, del orden de τY , el cristal cede y se generan lazos de dislocaciones.
Este mecanismo as´ı descrito es ana´logo a deslizar un plano sobre otro en un cristal ideal. Es
por ello por lo que la estimacio´n τY ≈ τth es correcta. En este caso, la deformacio´n del material
viene dado por la nucleacio´n de dislocaciones y no por el deslizamiento de las preexistentes.
Deformacio´n en nanoindentaciones
Debido a la similitud de la regio´n de plasticidad incipiente de la curva de fuerza con la misma
regio´n en la curva de fuerza en el caso de los metales, parece razonable proponer un mecanismo
similar para la deformacio´n pla´stica incipiente en el caso de los o´xidos.
Tomando la tensio´n normal en el l´ımite ela´stico como para´metro de referencia, se pueden
comparar los valores del l´ımite ela´stico con la dureza, H0, definida para la nanoindentacio´n
definiendo el para´metro r :
r = pY /H0
Estos valores son muy similares tanto para el oro como para el TiO2: rAu= 6.7 y rTiO2= 5.1.
En estos valores se observa una reduccio´n considerable del valor de la dureza H0 respecto al
valor de la tensio´n normal en el l´ımite ela´stico, pY . Resulta mucho menos costoso energe´ticamente
deformar el material cuando ya existen dislocaciones en el volumen, que crearlas en un volumen
de cristal libre de defectos.
En el caso de los metales una vez que ya existen dislocaciones en un volumen dado, existen
fuentes de dislocaciones tipo Frank-Read y/o de otros tipos que reducen la energ´ıa necesaria
para crear dislocaciones y moverlas a lo largo del metal. E´ste es el mecanismo de deformacio´n
que se propone en este re´gimen en el caso del oro. Una vez que han nucleado los primeros lazos
de dislocacio´n, superado el l´ımite ela´stico, el proceso de deformacio´n esta´ gobernado por la
emisio´n de dislocaciones a partir de la operacio´n de una fuente de dislocaciones de baja energ´ıa
de activacio´n [4, 62,63].
Dada la similitud en los valores del para´metro r tanto para el oro como para el dio´xido
de titanio, para el o´xido se puede proponer un mecanismo de deformacio´n similar en el TiO2
que en el caso del oro. Superado el l´ımite ela´stico, en la regio´n pla´stica, (regio´n de transicio´n y
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r = pY /H0 q = H0/HB
TiO2(110) 5.1 0.3
Au(100) 6.7 2
Tabla 5.3: Comparacio´n de la dureza superficial para TiO2 y Au con el l´ımite ela´stico, r, rango de
nanoindentaciones, y con la dureza volu´mica, q, rango de microindentaciones.
regio´n en la que F ∝ h), la deformacio´n del material es debida a la creacio´n de dislocaciones por
fuentes de baja barrera de energ´ıa. Como ejemplo de este tipo de fuentes esta´ la de Frank-Read
o similares [62]. Este mecanismo de creacio´n de dislocaciones, da lugar a lazos de dislocacio´n
como consecuencia del movimiento de las dislocaciones presentes. Es mucho menos costoso en-
erge´ticamente mover una dislocacio´n ya existente que crear una dislocacio´n por el deslizamiento
de un plano sobre otro, como es el caso en el l´ımite ela´stico. Por tanto parece razonable que el
origen de un valor de la dureza tan reducido en este re´gimen de plasticidad sea una fuente de
dislocaciones de tipo Frank-Read.
Deformacio´n en microindentaciones
En el caso de la microindentacio´n, el volumen efectivo es de taman˜o microme´trico, por lo
que ya existen dislocaciones contenidas en este volumen, adema´s de las que se han nucleado en
los primeros estadios de la microindentacio´n.
Si se toma como para´metro de normalizacio´n el valor de la dureza en el volumen, se puede
definir un para´metro q como el cociente de la dureza de superficie respecto a la dureza del
volumen:
q = H0/HB
Se obtienen valores para el Au y para el TiO2 de qAu ≈ 2.7 y de qTiO2 ≈ 0.3 respectivamente.
La dureza superficial del TiO2 es la tercera parte de la dureza volu´mica, cuando en el caso del
Au la dureza superficial es aproximadamente el triple de la dureza volu´mica.
Para el caso de los metales, a medida que el indentador progresa en el material abarcando
volu´menes efectivos mayores, la densidad de dislocaciones aumenta. Los mecanismos de endure-
cimiento del material a esta escala son debidos a la interaccio´n de una mezcla de dislocaciones
preexistentes y geome´tricamente necesarias que aparecen a medida que el material se deforma.
La interaccio´n entre dislocaciones esta´ relacionada con la densidad de dislocaciones segu´n el
modelo propuesto por Taylor [64]. Como es bien conocido, este tipo de mecanismo resulta en
un valor de la dureza, HB, inferior a la dureza dada por el mecanismo de creacio´n de lazos de
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dislocaciones a partir de fuentes de baja barrera de activacio´n [62,64]. Por ello se esperan valores
de q = H0/HB  1. Este es el caso del Au(100) en el que qAu ≈ 2.7.
Sin embargo en el caso del TiO2 esto no se cumple ya que qTiO2 ≈ 0.3. Comparadas con las
respectivas durezas de volumen, la dureza en la superficie del TiO2 es mucho menor que la del
Au ya que la dureza de volumen del TiO2 es dos o´rdenes de magnitud superior a la del oro.
A grandes penetraciones, las dislocaciones en el o´xido esta´n ancladas y las tensiones aplicadas
al indentar no son lo suficientemente elevadas como para hacerlas deslizar. A medida que se
crean dislocaciones de la fuente de barrera reducida, e´stas interaccionan con las dislocaciones
preexistentes o incluso con las otras dislocaciones creadas, creando anclajes que las inmovilizan e
impiden el deslizamiento [13]. Un ejemplo de este tipo de anclaje que inmoviliza las dislocaciones
aumentando la dureza es el de Lomer-Cottrell [62]. La existencia de dos tipos de iones con
polaridad opuesta hace que el deslizamiento de dislocaciones se inhiba. Es probable que esta
interaccio´n de iones y el anclaje y deslizamiento de las dislocaciones en el cristal con iones de
distinta valencia y polaridad, sea la responsable de que los o´xidos sean materiales fra´giles. Esto
no ocurre en el caso de las nanoindentaciones ya que el reducido volumen influenciado por las
tensiones aplicadas esta´ inicialmente libre de dislocaciones.
5.3.8. Discusio´n de los mecanismos de deformacio´n
El mecanismo que se propone en la deformacio´n incipiente del TiO2 es el siguiente: al realizar
una nanoindentacio´n sobre la superficie plana, la fuerza aplicada aumenta progresivamente en un
volumen nanome´trico libre de defectos. La presio´n media aumenta hasta el momento en el que la
tensio´n de cizalla resuelta alcanza un valor del orden de ∼ τY . En este momento el cristal cede,
libera´ndose parte de la tensio´n mediante la generacio´n de lazos de dislocaciones. Una vez que se
han creado dislocaciones, se activan fuentes de dislocaciones de baja barrera de activacio´n, razo´n
por la cual el valor de la dureza superficial es reducido. Cuando el taman˜o de la indentacio´n
pasa a ser de taman˜o microme´trico, el mecanismo que gobierna la deformacio´n del material es
la interaccio´n de dislocaciones entre ellas y con defectos puntuales [13]. En el caso del o´xido es
posible las dislocaciones se anclen debido a la interaccio´n con otros defectos y a la existencia de
dos tipos de iones en el cristal. Como consecuencia las dislocaciones se inmovilizan resultando
en un valor elevado de la dureza volu´mica.
En el caso de los metales, la interaccio´n entre dislocaciones no provoca que e´stas se in-
movilicen por lo que no se encuentra un endurecimiento significativo del material en la escala
de volu´menes microme´tricos. El deslizamiento de las dislocaciones da lugar a un valor reduci-
do de la dureza volu´mica, HB, similar a la dureza medida para la deformacio´n de volu´menes
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nanome´tricos, H0. Sin embargo en el caso de los o´xidos, el anclamiento de las dislocaciones a
escala microme´trica hace que el valor de la dureza volu´mica aumente dos o´rdenes de magnitud
respecto de la dureza superficial.
Los experimentos realizados en el cap´ıtulo 4 apuntan en la misma direccio´n. El bombardeo
io´nico sobre una superficie de Au introduce dos efectos que podr´ıan influir en las propiedades
meca´nicas del metal: por un lado se introduce una corrugacio´n superficial y por otro se insertan
defectos puntuales por debajo de la superficie. En el caso del oro, el efecto de la corrugacio´n
prevalece sobre el efecto de endurecimiento. Como consecuencia del bombardeo, se reduce el
valor del l´ımite ela´stico del oro. La reduccio´n en el l´ımite ela´stico es debida a que las rugosidades
superficiales actu´an como centros de nucleacio´n de las dislocaciones en el re´gimen de plasticidad
incipiente. Se podr´ıa esperar que las dislocaciones interaccionasen con los defectos puntuales o
con otras dislocaciones quedando inmovilizadas. Sin embargo, e´ste no es el caso. El efecto de
reblandecimiento que introduce la corrugacio´n prevalece sobre el efecto de endurecimiento de
interaccio´n entre dislocaciones para el oro.
Por el contrario, para el caso de los o´xidos es diferente. Richter et al. han estudiado en un
trabajo reciente las propiedades meca´nicas de TiO2 bombardeado [9]. El estudio se ha realiza-
do de forma teo´rica y experimental. En este estudio, los autores encuentran que el efecto del
bombardeo endurece el o´xido, al contrario de lo que ocurre en el caso del oro, en el que el
bombardeo reduce el l´ımite ela´stico. Este resultado es consistente con los resultados encontrados
este trabajo. Para indentaciones de taman˜o microme´trico, la dureza volu´mica del TiO2 aumenta
dos o´rdenes de magnitud respecto a la dureza superficial, al contrario de lo que ocurre en el
caso del oro, en el que los valores de las durezas volu´mica y superficial son muy similares. En el
caso del o´xido la interaccio´n de las dislocaciones a escala microme´trica, endurece el o´xido. Las
dislocaciones en el o´xido interaccionan entre ellas y con defectos puntuales, de tal manera que se
anclan y quedan inmovilizadas. En el caso del oro este efecto no se observa. A la misma escala,
las dislocaciones no se anclan al interaccionar entre ellas. E´stas deslizan sin quedar bloqueadas.
El mecanismo que gobierna la deformacio´n del oro a escala microme´trica, es el deslizamiento de
las dislocaciones.
El bombardeo introduce dos efectos: por un lado induce una corrugacio´n superficial, y por
otro introduce defectos sub-superficiales. En el caso del o´xido, el bombardeo endurece el material
como consecuencia de la interaccio´n de las dislocaciones con los defectos sub-superficiales. Al
contrario de lo que ocurre en el caso de los metales, en los o´xidos la presencia de defectos




Se han obtenido las curvas de fuerza vs penetracio´n sobre la superficie plana de TiO2(110)
de la fase rutilo mediante nanoindentacio´n realizada con la punta del AFM. En estas curvas, se
han identificado dos regiones: una regio´n de comportamiento ela´stico y otra de comportamiento
pla´stico.
La regio´n ela´stica ajusta al modelo propuesto por Hertz permitiendo cuantificar el valor del
mo´dulo de Young para el material. Al indentar en esta regio´n, no se observa huella.
La regio´n pla´stica de la curva de fuerza vs penetracio´n presenta discontinuidades que se han
relacionado con la nucleacio´n de dislocaciones.
Se ha determinado el valor del l´ımite ela´stico y, a partir de e´ste, se ha obtenido el valor de la
tensio´n de cizalla ma´xima resuelta. E´sta resulta ser del orden de la tensio´n de cizalla necesaria
para deslizar un plano sobre otro en el cristal ideal.
En la zona pla´stica de las curvas de fuerza se ha identificado una regio´n de dureza constante,
denominada dureza superficial, H0, relacionada con la deformacio´n nanome´trica.
El valor de H0 es inusualmente reducido en comparacio´n al del oro y al comparar ambos
con los respectivos valores de la dureza volu´mica, HB, obtenidos al realizar indentaciones con
indentadores de taman˜o microme´trico (obtenidos de la literatura): H0(TiO2)≈ 1/3HB(TiO2),
mientras que H0(Au)≈2HB(Au). En la escala microme´trica las dislocaciones esta´n bloqueadas
debido a la complejidad estructural y qu´ımica del o´xido, como por ejemplo, la existencia de dos
tipos de iones de polaridad opuesta que componen el material. Esto resulta en el elevado valor
de HB de la literatura.
El reducido valor de la dureza superficial H0 se propone un mecanismo de deformacio´n para
el TiO2 mediante la creacio´n de lazos de dislocacio´n a partir de fuentes de barrera reducida.
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En este trabajo se ha mostrado co´mo la te´cnica de nanoindentacio´n realizada con la punta
de un AFM permite el estudio de la respuesta meca´nica del material ante la aplicacio´n de una
fuerza externa a escala nanome´trica. El estudio de las propiedades meca´nicas se realiza gracias
al ana´lisis de curvas de fuerza vs penetracio´n y a la caracterizacio´n de la superficie despue´s de
indentar. El volumen explorado mediante la nanoindentacio´n, ∼µm3, puede considerarse como
un cristal ideal ya que la probabilidad de que exista una dislocacio´n preexistente es despreciable.
A lo largo de los diferentes cap´ıtulos se observa co´mo el papel de la superficie en los estadios
de deformacio´n incipiente del material a escala nanome´trica, es relevante. La profundidad de
penetracio´n respecto a la superficie es de unos pocos nano´metros por lo que las propiedades
meca´nicas en este rango esta´n condicionadas por la influencia que la superficie ejerce sobre ellas.
Las conclusiones ma´s relevantes obtenidas a lo largo del trabajo realizado en esta tesis doc-
toral son las siguientes:
— La presencia de escalones en la superficie reduce el l´ımite ela´stico.
Se observa que la curva correspondiente a la muestra escalonada se desv´ıa del comportamiento
ela´stico a fuerzas menores que la muestra plana. La reduccio´n del l´ımite ela´stico es un ∼30%
inferior que el correspondiente de la muestra plana. La reduccio´n en el valor del l´ımite ela´stico
es intr´ınseca a la presencia de los escalones en la superficie.
— Se ha identificado una nueva regio´n en las curvas de fuerza vs penetracio´n de la
muestra escalonada. Esta regio´n se encuentra entre las zonas ela´stica y pla´stica y se
ha denominado regio´n cuasipla´stica.
Conclusiones.
Las curvas de fuerza vs penetracio´n de la superficie escalonada presenta tres regiones difer-
enciadas: la regio´n ela´stica, la pla´stica y una intermedia, denominada cuasipla´stica, que presenta
caracter´ısticas comunes a las dos. El comportamiento de las regiones ela´stica y pla´stica de la
superficie escalonada es similar al comportamiento de estas regiones para la muestra plana.
La regio´n cuasipla´stica en las curvas de fuerza vs penetracio´n se desv´ıa del comportamiento
ela´stico convencional. Esta desviacio´n se realiza de forma suave, sin la aparicio´n de discon-
tinuidades en la curva de fuerza. Adema´s, despue´s de indentar dentro de la regio´n cuasipla´stica,
no se observa huella en la superficie. El fin de esta regio´n viene dado por una discontinuidad en
las curvas de fuerza que da lugar a la regio´n pla´stica.
Mediante simulaciones atomı´sticas se observa que los escalones en la superficie actu´an co-
mo centros de nucleacio´n heteroge´nea de las dislocaciones en los estadios de la deformacio´n.
La aparicio´n de las dislocaciones en los bordes de los escalones que contienen los planos de
deslizamiento ((111) y (11¯1¯)), es el origen del comportamiento cuasipla´stico.
El primer salto abrupto que se observa en las curvas de fuerza tanto de la superficie plana
como de la escalonada es debido a la nucleacio´n homoge´nea de las dislocaciones en los 4 planos de
deslizamiento {111} equivalentes. Las dislocaciones que nuclean en los planos (11¯1¯) en la regio´n
cuasipla´stica son reversibles, en el sentido de que desaparecen al retirar la fuerza aplicada.
— La reduccio´n en el l´ımite ela´stico como consecuencia de la rugosidad introducida
por el bombardeo io´nico, predomina frente al endurecimiento que la presencia de
defectos sub-superficiales puede provocar.
Mediante la te´cnica de irradiacio´n io´nica se induce una nanoestructuracio´n superficial adema´s
de introducir defectos puntuales por debajo de la superficie. La superficie de la muestra bom-
bardeada a alto flujo presenta una corrugacio´n un orden de magnitud superior al de la muestra
bombardeada a bajo flujo.
El l´ımite ela´stico de la muestra bombardeada a alto flujo se reduce un ∼ 30% respecto del
valor del l´ımite ela´stico de la muestra plana para el Au. En el caso de la muestra bombardeada
a bajo flujo la reduccio´n del valor del l´ımite ela´stico es despreciable por lo que no se observa
cambio apreciable respecto al valor de la muestra plana.
Este resultado se ha relacionado con la presencia de corrugacio´n superficial. Teniendo en
cuenta los resultados obtenidos para la superficie escalonada en comparacio´n con la plana, se
propuesto un mecanismo de deformacio´n incipiente ana´logo al de la muestra escalonada.
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Los bordes de la nanoestructuras producidas mediante el bombardeo actu´an como centros de
nucleacio´n heteroge´nea de dislocaciones al comienzo de la plasticidad. El efecto de la nanoestruc-
turacio´n superficial prevalece sobre la presencia de defectos sub-superficiales cuyo efecto es el de
aumentar la dureza mediante el bloqueo del movimiento de las dislocaciones. Las simulaciones
atomı´sticas realizadas corroboran que una mayor corrugacio´n superficial reduce el l´ımite ela´stico
del material.
— La deformacio´n incipiente de los materiales esta´ asistida por la nucleacio´n het-
eroge´nea de dislocaciones en las rugosidades presentes en las superficies.
En las superficies reales, con elevado grado de rugosidad, el mecanismo de deformacio´n a
escala nanome´trica viene dado por la nucleacio´n heteroge´nea de dislocaciones en los escalones
de la superficie. La rugosidad superficial viene adema´s acompan˜ada de una reduccio´n intr´ınseca
del valor del l´ımite ela´stico.
— Existe un re´gimen de deformacio´n ela´stica y otro de deformacio´n pla´stica incipi-
ente para el caso del TiO2(110). Se propone un mecanismo de deformacio´n ana´logo
al de los metales. El l´ımite ela´stico se alcanza cuando se crea una dislocacio´n por
deslizamiento de un plano sobre el otro.
En las curvas de fuerza vs penetracio´n, se han identificado una regio´n ela´stica y otra pla´stica
a partir de las nanoindentaciones realizadas sobre las terrazas planas de TiO2(110). La regio´n
ela´stica de la curva de fuerza vs penetracio´n tiene un comportamiento similar a la de los metales,
i. e. puede ajustarse usando el modelo propuesto por Hertz. Adema´s, no se observa huella
permanente despue´s de indentar. Aplicando el modelo de Hertz se ha obtenido el valor del
mo´dulo de Young para el TiO2.
Superado el l´ımite ela´stico aparece la regio´n pla´stica en la curva de fuerza vs penetracio´n, en
la que se observan discontinuidades. La plasticidad incipiente del TiO2(110) ocurre mediante un
mecanismo de deformacio´n ana´logo al de los metales: el l´ımite ela´stico se alcanza cuando se crea
una dislocacio´n por deslizamiento de un plano sobre el otro. El valor del l´ımite ela´stico obtenido
experimentalmente es del mismo orden que el valor para el cristal ideal.
— Los primeros estadios de la deformacio´n pla´stica de un o´xido tienen lugar median-
te la creacio´n de dislocaciones a partir de fuentes de baja barrera tipo Frank-Read.
Este mecanismo de deformacio´n da lugar a un valor de la dureza inusualmente re-
ducido respecto al de la dureza volu´mica.
183
Conclusiones.
Se ha propuesto un mecanismo en los primeros estadios de la deformacio´n pla´stica consistente
en la generacio´n de dislocaciones por movimiento a trave´s de fuentes de baja barrera tipo Frank-
Read, ana´logo al caso de los cristales meta´licos. Este mecanismo de deformacio´n da lugar a
un valor de la dureza inusualmente reducido respecto a la dureza volu´mica encontrada en la
literatura. Se considera que a altas penetraciones en el o´xido, las dislocaciones se encuentran
bloqueadas debido a interacciones entre ellas o con otros defectos existentes y a la presencia de
dos tipos de iones con cargas opuestas. De esta manera se impide su movimiento resultando un
valor de la dureza volu´mica elevado en comparacio´n a la superficial. En el caso de los metales,
la dureza volu´mica es del orden de la dureza superficial.
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Ape´ndice A
Algunas magnitudes y conceptos
relacionados con las propiedades
meca´nicas.
Coeficiente de Poisson (Poisson’s ratio), ν, [adimensional ]: El cociente entre el
alargamiento longitudinal producido divido por el acortamiento de una longitud situada en
un plano perpendicular a la direccio´n de la carga aplicada. Cuando un material se estira (se
comprime) en una direccio´n, tiende a contraerse (expanderse) en las otras dos direcciones. El
coeficiente de Poisson es una medida de este comportamiento.
Ductilidad (Ductility), [adimensional ]:Medida de la capacidad de un material de exper-
imentar una deformacio´n pla´stica apreciable antes de romper; se puede expresar como porcentaje
de elongacio´n (%EL) o porcentaje de estriccio´n (% AR) en el ensayo de traccio´n.
Dureza (Hardness), H [Pa]: Cociente de la fuerza externa aplicada con la proyeccio´n
del a´rea de contacto: H=F/piac2. Medida de la resistencia de un material a la deformacio´n por
indentacio´n superficial o por abrasio´n.
Dureza superficial, H0 [Pa]: Medida de dureza a partir de nanoindentaciones en las cuales
se exploran volu´menes cercanos a la superficie. Su valor esta´ muy influenciado por el estado
de la superficie y su respuesta a la nanoindentacio´n.
Dureza volu´mica, HB [Pa]: Medida de dureza a partir de microindentaciones en las cuales
se exploran volu´menes considerados material masivo.
Algunas magnitudes y conceptos relacionados con las propiedades meca´nicas.
Fragilidad (Brittleness): Un material es fra´gil cuando se rompe fa´cilmente al someterlo
a una tensio´n, normalmente una tensio´n normal. Se deforma (o se tensiona) poco antes de
romperse, es decir, absorbe poca energ´ıa..
L´ımite ela´stico o l´ımite de elasticidad (yield strength), σY [Pa]: Se define como la
tensio´n ma´xima que un material ela´stico puede soportar sin sufrir deformaciones permanentes. Si
se aplican tensiones superiores a este l´ımite, el material experimenta deformaciones permanentes
y no recupera su forma original al retirar las cargas.
Mo´dulo de elasticidad o mo´dulo de Young (Young Modulus or elastic modulus),
E [Pa]: Se define como el cociente de la tensio´n normal aplicada y la deformacio´n provoca-
da en la misma direccio´n en la que se aplica la tensio´n. Es un para´metro que caracteriza el
comportamiento de un material ela´stico, segu´n la direccio´n en la que se aplica una fuerza.
Nucleacio´n heteroge´nea (Heterogeneous nucleation): Se trata del nacimiento de un
nuevo defecto que en algu´n momento de su nucleacio´n esta´ topolo´gicamente conectado a otro
defecto preexistente.
Nucleacio´n homoge´nea (Homogeneous nucleation): Es la nucleacio´n de un defecto en
un cristal perfecto bajo el efecto de una tensio´n elevada.
Rigidez (Stiffness), k [N/m]: Se define como la relacio´n entre la fuerza aplicada y el
desplazamiento producido. Es una medida de la resistencia de un cuerpo ela´stico a deformarse
cuando se aplica una fuerza.
Tenacidad (Toughness), [J/m3]: Se define como la cantidad de energ´ıa por unidad de
volumen que un material puede absorber antes de romperse. es una medida de la resistencia a
la fractura de un material cuando se somete a una tensio´n.
Volumen efectivo (Effective volume): Volumen por debajo de la superficie afectado por
el efecto de la indentacio´n.
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Ape´ndice B
Algunos resultados de la Teor´ıa de
elasticidad lineal.
La teor´ıa de elasticidad estudia la meca´nica de los cuerpos so´lidos, considerados como medios
continuos [1]. La ecuaciones fundamentales de la teor´ıa de elasticidad fueron establecidas por
Cauchy y Poisson en la de´cada de 1820.
Bajo la accio´n de fuerzas aplicadas, los so´lidos se deforman, es decir, cambian de forma
o volumen en mayor o menor grado. La deformacio´n de un cuerpo se describe anal´ıticamente
segu´n la teor´ıa de elasticidad lineal. La teor´ıa de la elasticidad lineal es el estudio de so´lidos
ela´sticos lineales sometidos a pequen˜as deformaciones de tal manera que los desplazamientos y
deformaciones sean ”lineales”(es decir, que las componentes del tensor de deformacio´n se puedan
expresar como una combinacio´n lineal de las componentes del tensor de tensiones del so´lido).
La posicio´n de cualquier punto del cuerpo queda definida mediante su radio vector
~r=(x1, x2, x3) en un cierto sistema de coordenadas. En general, cuando el so´lido se deforma,
cada punto se desplaza, siendo la nueva posicio´n ~r′=(x′1, x′2, x′3). Las componentes del vector
desplazamiento, ~u=(u1, u2, u3), de este punto vienen dadas por:
ui = x′i − xi












Ya que el tensor de deformacio´n se trata de un tensor sime´trico, εij= εji, puede ser diagonalizado
en cualquier punto. Esto significa que en cualquier punto del so´lido se puede elegir un sistema de
Algunos resultados de la Teor´ıa de elasticidad lineal.
ejes coordenados - ejes principales del tensor- en el cual so´lamente las componentes diagonales
del tensor son diferentes de cero.
Supongamos que se aplica una fuerza, ~F , en el material. La componente σij del tensor de
tensiones, ~σ, en el interior del so´lido, es la i-e´sima componente de la fuerza, Fi, que actu´a sobre
la unidad de a´rea perpendicular al eje xj , tomando elementos de superficie en los planos xy

















Donde la primera matriz es la forma comu´n de escribir el tensor de tensio´n en f´ısica y la
segunda forma usa las convenciones comu´nmente utilizadas en ingenier´ıa. Dada una regio´n en
forma de ortoedro1 con caras paralelas a los ejes coordenados situado en el interior del so´lido
ela´stico tensionado las componentes xx, yy y zz esta´n relacionadas con los cambios de longitud,
en las tres direcciones, pero sin distorsionar los a´ngulos del ortoedro. La suma de los elementos
de las diagonales o la traza del tensor de tensiones es la variacio´n relativa del volumen. La
deformacio´n en la que hay un cambio de volumen sin que cambie la forma se llama compresio´n
hidrosta´tica. Las tensiones σxi componentes de la diagonal del tensor de tensiones, son las
tensiones normales o presio´n (hidrosta´tica).
Las componentes xy, yz y zx esta´n relacionadas con la distorsio´n angular que convertir´ıa
el ortoedro en un paralelep´ıpedo. En este tipo de deformaciones el volumen no cambia pero
cambia la forma del cuerpo y se denominan deformaciones de cizalla o de corte. Las tensiones
τxixj (i 6= j) son las tensiones de cizalla.
Para el so´lido ela´stico lineal, homoge´neo e iso´tropo las tensiones y las deformaciones esta´n





Cijkl es un tensor de cuarto orden que tiene 81 componentes de las cuales so´lo 18 componentes
son independientes, como consecuencia de la simetr´ıa de la tensio´n y de la deformacio´n. Se
1Un ortoedro es un paralelep´ıpedo ortogonal, es decir, cuyas caras forman entre s´ı a´ngulos diedros rectos. Los
ortoedros son prismas rectangulares rectos, y tambie´n son llamados paralelep´ıpedos rectangulares.
2Una ecuacio´n constitutiva es una relacio´n entre las variables termodina´micas y/o meca´nicas de un sistema
f´ısico: presio´n, volumen, tensio´n, deformacio´n, temperatura, densidad, entrop´ıa, etc. Cada material o substancia
tiene una ecuacio´n constitutiva espec´ıfica que so´lo depende de la organizacio´n molecular interna.
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denominan constantes ela´sticas. Para materiales iso´tropos, so´lo 2 de las 18 constantes ela´sticas
son independientes. Estas dos constantes ela´sticas se denominan coeficientes de Lame´, λ y µ. A
µ tambie´n se le nombra a veces como mo´dulo de cizalla. As´ı pues, para un so´lido ela´stico lineal
e iso´tropo la relacio´n de Lame´-Hooke, queda:
σij = λεkkδij + 2µεij (B.5)
En mu´ltiples ocasiones la relacio´n entre la tensio´n y la deformacio´n se expresa en funcio´n
de otros para´metros diferentes de λ y µ, como son por ejemplo el mo´dulo de Young, E, y el
coeficiente de Poisson, ν. La relacio´n entre los cuatro para´metros es:
λ =
Eν





Cualquier deformacio´n se puede representar como la suma de un movimiento de cizalla y
una compresio´n hidrosta´tica, a partir de la relacio´n:




El primer te´rmino es una cizalla pura y el segundo te´rmino es una compresio´n hidrosta´tica pura.
Referencias
[1] L. D. Landau and E. M. Lifshitz.
Teor´ıa de la elasticidad.
Ed. Reverte´, Buenos Aires, 1969.
[2] K. L. Johnson.
Contact Mechanics.
Cambridge University Press, Cambridge,UK, 1985.
189




En 1882 Heinrich Rudolf Hertz desarrollo´ la teor´ıa de contacto entre dos cuerpos so´lidos.
El trabajo original se titulo´ “En el Contacto de so´lidos ela´sticos”(“Ueber die Beru¨hrung fester
elastischer Ko¨rper”). Este trabajo trata de la deformacio´n de los so´lidos cuando entran en
contacto en uno o ma´s puntos. La formulacio´n f´ısica y matema´tica esta´ basada en la meca´nica
de los so´lidos y meca´nica del continuo.
Las tensiones de contacto de Hertz se refieren a las tensiones localizadas que se desarrollan
cuando dos cuerpos so´lidos entran en contacto de forma conforme (i.e. varios puntos entran en
contacto a la vez, no so´lamente un punto). Bajo la accio´n de las fuerzas aplicadas, los cuerpos
comienzan a deformarse en las proximidades del contacto. La teor´ıa desarrollada por Hertz
predice las tensiones y deformaciones de contacto en funcio´n de la fuerza normal de contacto,
los radios de curvatura locales en el punto de contacto y los mo´dulos de elasticidad de los dos
cuerpos.
El desarrollo formal de la teor´ıa de Hertz se puede encontrar en las referencias [1] o [2]. En el
desarrollo de esta teor´ıa se consideran superficies continuas, ela´sticas. Adema´s, las dimensiones
del a´rea de contacto son reducidas en comparacio´n con los radios de curvatura de las superficies
en contacto. Cuando los dos cuerpos se comprimen, el contacto se extiende a un a´rea elipsoidal
de semiejes a y b (si una de las superficies es plana, se reduce a un c´ırculo de radio a). La
deformacio´n total o penetracio´n, δ, se considera ela´stica por lo que es reversible.
Contacto entre una semiesfera y un plano.
Cuando se realizan indentaciones ela´sticas con la punta del AFM sobre una superficie de un
material, se puede considerar que el sistema se trata de una semiesfera de radio R y un plano
Modelo de Hertz.
(de radio infinito). Para pequen˜as penetraciones esta aproximacio´n es va´lida ya que la punta del
AFM se puede considerar esfe´rica. En este caso el a´rea de contacto se puede considerar un c´ırculo
de radio a. Dada la simetr´ıa de este sistema se utilizan coordenadas cil´ındricas, con origen del
radio, r, y del eje z en el centro del a´rea de contacto. El eje z se extiende perpendicular al plano
de contacto.
En este caso cuando se aplica una fuerza con el indentador semiesfe´rico sobre el plano, la








en donde σ0 se determina imponiendo que la integral de la distribucio´n de tensiones en todo el














σ0 representa el valor de la tensio´n en el centro del a´rea de contacto que es ma´ximo.
















Si se considera la esfera indeformable, toda la penetracio´n δ tendra´ lugar en el plano.


































En un cristal la deformacio´n pla´stica es realmente el resultado de las tensiones de cizalla.
Partiendo de una distribucio´n de tensiones como la dada por la ecuacio´n C.1, se determinan
los valores de las tensiones en distintos puntos del eje z, para determinar el valor ma´ximo. Este
ca´lculo lo realizaron Huber en 1904 y Morton y Close en 1922. Para ν=0.3, el valor ma´ximo de
la tensio´n de cizalla resuelta viene dado por:
τR = 0,31σ0 (C.11)
y se da a una profundidad de z=0.48a en el eje de simetr´ıa, en un plano inclinado 45o respecto
de la superficie. σ0 se calcula a partir de C.9.
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